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Strontium-Diffusion in Cer-Gadolinium-Oxid
als Degradationsmechanismus der Festoxid-Brennstoffzelle
von Tabea Mandt
Kurzfassung
Festoxid-Brennstoffzellen haben das Potential im stationären Bereich vor allem in Form von Blockheizkraft-
werken eingesetzt zu werden, in denen gleichzeitig der erzeugte Strom und die erzeugte Wärme genutzt
werden. Für derartige Anwendungen sind lange Betriebszeiten von mindestens 10 Jahren mit einer maxi-
malen Leistungsabnahme von 10 % gefordert.
In der vorliegenden Arbeit wurden Festoxid-Brennstoffzellen bezüglich ihres Langzeitdegradationsverhal-
tens charakterisiert. Der Fokus lag dabei auf der Untersuchung von Zell-intrinsischen Degradationsphä-
nomenen. In einer Literaturrecherche wurden verschiedene Degradationsphänomene aufgedeckt, die den
Betrieb einer Festoxid-Brennstoffzelle über eine Laufzeit von bis zu 10 Jahren beeinflussen können. Heutige
Standardzellen zeigen schon eine sehr geringe Leistungsabnahme von 0,2 %/1.000 h. Allerdings kommt es
aufgrund der eingesetzten Materialien zu einer unerwünschten Bildung von Strontiumzirkonat auf dem Elek-
trolyten, was zu einem Widerstandanstieg der Zelle führt. Strontiumzirkonat entsteht durch die Entmischung
des Kathodenmaterials (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ), wodurch Strontium freigesetzt wird. Dieses kann durch
die CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ)-Sperrschicht diffundieren und auf dem YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ)-Elektrolyten mit
dem Zirkon aus dem Elektrolyten Strontiumzirkonat bilden. Die Literaturrecherche ergab außerdem, dass
derzeit keine alternativen Werkstoffe bekannt sind, die eine vergleichbare Leistung, vergleichbare Degra-
dation sowie geringere Tendenz zur Bildung von unerwünschten Fremdphasen aufweisen. Daher wurde in
der vorliegenden Arbeit die Zunahme des Zellwiderstands aufgrund einer Strontiumzirkonatbildung abge-
schätzt und es wurden Präparationsbedingungen abgeleitet, durch die die Bildung von Strontiumzirkonat
verringert werden kann.
Anhand von Modellexperimenten wurde die Diffusion von Strontium durch die CGO-Schicht charakterisiert.
Es wurden CGO-Schichten mit verschiedenen Korngrößen und verschiedenen Anteilen an schnellen Dif-
fusionspfaden präpariert, damit die Diffusion entlang von Korngrenzen und entlang innerer Oberflächen
unterschieden werden kann. Mit Hilfe des so gewonnenen Diffusionskoeffizienten von Strontium in CGO
wurde anhand eines Modells die Auswirkung des Strontiumzirkonats auf den Zellwiderstand abgeschätzt.
Außerdem wurde die Festoxid-Brennstoffzelle bezüglich ihres Degradationsverhaltens anhand von elektro-
chemischen Messungen an Einzelzellen untersucht.
Das Modell zur Widerstandentwicklung hat gezeigt, dass die Bildung von Strontiumzirkonat durch eine ge-
ringere Temperatur sowie eine dickere und dichtere CGO-Schicht verringert wird. Bei 700 ◦C wird eine
Strontiumzirkonatbildung den Zellbetrieb im Laufe von 10 Jahren nicht limitieren. In den elektrochemischen
Messungen hat sich außerdem gezeigt, dass die Degradation der Zelle durch eine Verringerung der Strom-
dichte, sowie durch den Betrieb bei hohen Partialdrücken von Sauerstoff, beziehungsweise Wasserstoff
verringert werden kann.
Generell lässt sich herausstellen, dass die Bildung von Strontiumzirkonat ein untergeordneter Degradati-
onsmechanismus ist, der für eine lange Betriebszeit nicht bemerkbar ist. Erst wenn die Elektrolytoberfläche
zu etwa 90 % mit Strontiumzirkonat bedeckt ist, ist eine durch das Strontiumzirkonat verursachte Wider-
standerhöhung der Zelle nachweisbar. Ab diesem Punkt nimmt der Widerstand überproportional zu. Daher
entspricht diese kritische Querschnittbedeckung dem Betriebsende der Zelle.

Strontium-Diffusion in Cer-Gadolinia-Oxide
as a Degradation Mechanism of the Solid Oxide Fuel Cell
by Tabea Mandt
Abstract
Solid oxide fuel cells possess the potential to be used in stationary applications, especially in combined heat
and power plants, where the produced heat and power can be used simultaneously. For such applications
long lifetimes of about 10 years and a power degradation lower than 10 % are required.
In this work solid oxide fuel cells were characterised concerning their long time degradation behaviour.
Focus was laid on the investigation of cell-intrinsic degradation phenomena. A literature review exposed
several degradation phenomena, that influence the solid oxide fuel cell’s behaviour during the life time of
about 10 years. State of the art cells show a very low power degradation of 0.2 %/1.000 h. However, due
to the choice of materials an undesired formation of strontium zirconate occurs on top of the electrolyte.
This leads to an increase in cell resistance. Strontium zirconate is formed due to the decomposition of
the cathode material (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ), leading to the release of strontium. Strontium diffuses
through the CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ)-barrier and the zirconate is formed by the reaction with the zirconia
from the YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ). The literature review additionally showed no alternative materials, which
exhibit a competitive power output and comparable low degradation with a lower tendency for second phase
formation. In this work a model was proposed to estimate, how the cell resistance increases with increasing
amount of strontium zirconate. Additionally, preparation conditions to reduce the formation of strontium
zirconate were deduced.
The diffusion of strontium through CGO-layers was characterised by model experiments. CGO-layers con-
taining different grain sizes and different amounts of fast diffusion path were prepared. Hereby it was pos-
sible to differentiate between the diffusion along grain boundaries and the diffusion along inner surfaces.
According to the proposed model the influence of the strontium zirconate on the cell resistance was esti-
mated. Aditionally, the solid oxide fuel cell degradation was characterized by electrochemical examination.
The resistance model showed, that the formation of strontium zirconate is reduced at low temperatu-
res, and by employing a thicker and denser CGO-layer. At 700 ◦C the strontium zirconate formation does
not limit the fuel cell operation over a lifetime of 10 years. The electrochemical experiments showed, that
the degradation can be reduced by a decrease in current density as well as an operation at high partial
pressures of oxygen and hydrogen respectively.
In general, the formation of strontium zirconate is a subordinary degradation mechanism, which is not
recognizable for a long run time. Starting from a electrolytes surface coverage of 90 % with strontium
zirconate, a resistance increase is noticeable. From this point on the resistance increases disproportionaly
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Der Ausstoß von Treibhausgasen ist seit dem Kyoto-Protokoll der Klimarahmenkonvention der Vereinten
Nationen allgemein als Ursache der Klimaerwärmung anerkannt [1]. Der internationale Ausschuss zum
Klimawandel (IPCC) hat in seinem Klimareport 2013 die Treibhausgasemissionen als die Ursache der
Klimaerwärmung nochmals bestätigt [2]. Das im Jahre 2005 in Kraft getretene Kyoto-Protokoll beinhaltet
den Beschluss der Reduktion der CO2-Emission von 20 % im Jahre 2012 bezogen auf die CO2-Emission
im Jahre 1990. Darüber hinaus hat die EU 2011 die Roadmap 2050 verabschiedet. Diese beinhaltet die
schrittweise Reduktion der Treibhausgasemission in der EU, bis hin zur Reduktion der CO2-Emission um
80 % im Jahre 2050 bezogen auf die CO2-Emission des Jahres 1990 [3].
Um diese Ziele zu verwirklichen hat die Bundesregierung unter anderem im Jahre 2000 das Erneuerbare-
Energie-Gesetz beschlossen [4]. Dieses definiert Ziele für den Ausbau der Erneuerbaren Energien in
Deutschland. Es ist ein schrittweiser Ausbau bis hin zu einem Anteil von 80 % Stromerzeugung durch
Erneuerbare Energien im Jahre 2050 festgelegt. Zudem hat die Bundesregierung nach der Reaktor-
katastrophe in Fukoshima 2011 den Ausstieg aus der Kernenergie bis 2022 beschlossen, was in der Ände-
rung des Atomgesetzes festgehalten ist [5].
Aus den Anforderungen der CO2-Reduktion, dem Ausbau der Erneuerbaren Energien und dem Ausstieg
aus der Kernenergie ergeben sich große Herausforderungen an die Energiebereitstellung in Deutschland.
Neben der effizienten und CO2-neutralen Umwandlung der Wind-, Sonnen- und Wasserenergie stellt vor
allem die Handhabung der Residuallast eine technologische Schwierigkeit dar. Die Lastspitzen müssen
über geeignete Energiespeicher abgefangen, sowie über eine Steuerung des Stromnetzes geregelt werden
[6]. Ein Energiekonzept, das das Ziel der BRD der Einsparung von 55 % CO2 bis 2030 ermöglichen kann,
ist die Strombereitstellung durch Erneuerbare Energien, wobei der Energieüberschuss durch Erzeugung
von Wasserstoff durch Elektrolyse genutzt wird [7, 8]. Der Wasserstoff wird über ein Pipelinenetz verteilt
und in Brennstoffzellenfahrzeugen verwendet.
Brennstoffzellen sind Energiewandler, die die chemische Energie eines Brennstoffs in elektrische Energie
mit einem hohen Wirkungsgrad direkt, das heißt ohne Wärme als Zwischenprodukt, umwandeln [9].
Diese elektrische Energie ist CO2-neutral, falls der benötigte Brennstoff, wie Wasserstoff oder Methan,
CO2-neutral aus erneuerbaren Energien erzeugt wird. Neben Anwendungen im mobilen Sektor können
Brennstoffzellen zudem auch im stationären Bereich zur dezentralen Strom- und Wärmebereitstellung
eingesetzt werden [9]. Damit sind Brennstoffzellen eine Technologie, die einen wichtigen Baustein der
zukünftigen Energieversorgung darstellen kann.
Eine Art der Brennstoffzelle ist die keramische Festoxid-Brennstoffzelle (SOFC). Diese wird vor allem
im stationären Bereich als Blockheizkraftwerk zur gleichzeitigen Nutzung des erzeugten Stroms und der
erzeugten Wärme, sowie in mobilen Anwendungen als Bordstromversorgung in LKWs und in Form von
Mikro-SOFCs in portablen Kleingeräten eingesetzt [10]. Die hohen Betriebstemperaturen von 600 - 1000 ◦C
der SOFC begünstigen die Kinetik der elektrochemischen Reaktionen, wodurch ein Systemwirkungsgrad
von bis zu 90 % erzielt werden kann, wenn neben dem erzeugten Strom auch die Abwärme genutzt werden
kann [10, S. 1308ff]. Der große Nachteil dieser komplexen keramischen Bauteile ist ihre anfällige mechani-




Für die Anwendung einer Festoxid-Brennstoffzelle (SOFC) in einem Blockheizkraftwerk sind Standzeiten
von mehr als 10 Jahren mit einer Leistungsabnahme in dieser Zeit von nicht mehr als 10 % gefordert. Das
entspricht einer Leistungsabnahme von weniger als 0,1 % in 1.000 h. Im Forschungszentrum Jülich sind
die Institute IEK-1, IEK-2, IEK-3 und ZAT seit 1995 an der Entwicklung robuster und leistungsfähiger SOFC-
Stacks beteiligt [11, 12]. Als weltweit herausragende Ergebnisse sind zwei SOFC-Stack-Tests zu nennen,
die eine bemerkenswerte Langzeitstabilität aufweisen.
Der im August 2007 gestartete 2-Zellen-Stack wird bei 700 ◦C mit einer konstanten Belastung von 0,5 A/cm2
und einer Wasserstoffnutzung von 40 % bis heute (September 2014) betrieben. In diesen mehr als
61.000 h zeigt der Stack eine Leistungsabnahme von 0,7 %/1.000 h bei 0,5 A/cm2 [13, 14]. Der im
Dezember 2010 gestartete 4-Zellen-Stack hat im Vergleich zum vorher genannten Stack eine verbesserte
Schutzschicht des Interkonnektors, einen anderen Interkonnektorstahl sowie eine dichte und nicht mehr
poröse CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriere zwischen der LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode und dem
YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten. Dadurch konnte die Leistungsabnahme über eine Laufzeit von aktuell
33.000 h (September 2014) auf 0,2 %/1.000 h bei 0,5 A/cm2 gesenkt werden (bei gleichen Betriebs-
bedingungen von 700 ◦C, 0,5 A/cm2 und einer Wasserstoffnutzung von 40 %) [13,14].
Dieses exzellente Ergebnis entspricht annähernd der geforderten Leistungsabnahme, die für eine Nutzung
in einem Blockheizkraftwerk notwendig ist. Allerdings ist zu klären, wie diese Alterung im weiteren Betrieb
von bis zu 10 Jahren verlaufen wird. Die hier genannten Stacks zeigen bisher eine quasilineare Spannungs-
abnahme. Von vorherigen Stacks mit anderen Komponenten ist bekannt, dass nach einer linearen Alterung
eine beschleunigte, nichtlineare Alterung einsetzt [15, 16]. Daher ist zu klären zu welchem Zeitpunkt eine
beschleunigte Alterung bei den aktuellen Stacks einsetzt, und wann dadurch die Leistung so stark absinkt,
dass ein weiterer Betrieb nicht mehr sinnvoll ist.
1.2 Zielsetzung
Diese Arbeit hat die Zielsetzung die Degradationsmechanismen zu charakterisieren, die die Alterung von
SOFC-Stacks auf lange Betriebszeiten von bis zu 10 Jahren beeinflussen können, und eine beschleu-
nigte Leistungsabnahme verursachen können. Es werden die Zellen charakterisiert, aus denen der zuvor
genannte Stack mit der Alterungsrate von 0,12 %/1.000 h besteht. Das sind anodengestützte Zellen mit
einer Ni/YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ) Anode, einem YSZ-Elektrolyten, einer LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ)
Kathode und einer CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriereschicht zwischen Elektrolyt und Kathode [13,17].
Neben der mechanischen Stabilität der Zelle ist die chemische Stabilität der LSCF-Kathode ein entschei-
dender Faktor, der die Alterung der Zelle beeinflusst [18, 19]. Das Kathodenmaterial entmischt sich teil-
weise und bildet Fremdphasen. In der vorliegenden Arbeit ist der Fokus auf die Bildung von Strontium-
zirkonat gelegt. Das SrZrO3 bildet sich auf dem Elektrolyten aus dem Sr aus der LSCF-Kathode und dem Zr
aus dem YSZ-Elektrolyten [20–23]. SrZrO3 hat eine verschwindend geringe Sauerstoffionenleitfähigkeit [24]
und blockiert damit die aktive Oberfläche des Elektrolyten. Zur Verhinderung der Bildung von SrZrO3 ist
die CGO-Barriere zwischen dem Elektrolyten und der Kathode aufgebracht. Diese verhindert den direkten
Kontakt von LSCF und YSZ, Sr kann aber zu einem gewissen Anteil durch die CGO-Schicht zum Elektro-
lyten diffundieren und dort das blockierende SrZrO3 bilden.
Schon während der Sinterung der Kathode bei Temperaturen von über 1.000 ◦C bildet sich SrZrO3
[25, 26]. Über die Bildung von weiterem SrZrO3 im Betrieb der Zelle sind keine Daten vorhanden. Daher
ist eine Untersuchung der SrZrO3-Bildung in Abhängigkeit von den Betriebsbedingungen und der Struktur
der CGO-Schicht notwendig, um einer eventuellen beschleunigten Alterung durch diesen Effekt entgegen-
zuwirken.
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In der vorliegenden Arbeit wird die Bildung von SrZrO3-Ausscheidungen und deren Einfluss auf den
Widerstand der Zelle charakterisiert. Dazu wird zunächst die Korngrenzdiffusion von Sr in CGO für Tempe-
raturen von 500 - 800 ◦C untersucht. Davon ausgehend wird in Abhängigkeit der kristallinen Struktur der
CGO-Schicht und der Zeit die Menge des entstehenden SrZrO3 berechnet. Es wird ein Modell entwickelt,
dass den Einfluss des SrZrO3 auf den Widerstand der Zelle abschätzt. Dadurch wird der zeitliche Verlauf
zwischen der Bildung von SrZrO3 und der Widerstandszunahme der Zelle bestimmt.
Der Einfluss von SrZrO3 auf den Widerstand wird auch in Einzelzelltests charakterisiert. Es werden Zellen
der oben genannten Zusammensetzung mit CGO-Schichten, die durch drei verschiedene Methoden auf-
gebracht wurden, über eine Laufzeit von bis zu 1.600 h bei erhöhter Temperatur und erhöhter Strom-
belastung untersucht.
Es wird eine Obergrenze der Laufzeit der hier charakterisierten Zellen, verursacht durch die Bildung des
blockierenden SrZrO3, abgeschätzt. Neben der Temperatur ist der entscheidende Parameter dabei die
kristalline Struktur der CGO-Schicht. Es werden Anforderungen an die Beschaffenheit und damit an die
Präparation der CGO-Schicht aufgestellt um diesen Alterungseffekt zu minimieren.
1.3 Gliederung der Arbeit
Im folgenden Kapitel 2 sind die Funktionsweise und die Strom-/Spannungscharakteristik der Brennstoffzelle
sowie der Aufbau und die Degradationsmechanismen der Festoxid-Brennstoffzelle erläutert. Des Weiteren
sind Strategien aufgeführt, durch die die Bildung von SrZrO3 verringert werden kann.
Kapitel 3 beinhaltet eine Übersicht über den derzeitigen Stand der Technik der Jülicher Festoxid-Brennstoff-
zelle. Außerdem wird ein Literaturüberblick über die Sr-Diffusion in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Schichten sowie
die Bildung von Strontiumzirkonat gegeben.
In Kapitel 4 werden weitere Grundlagen dargelegt. Es wird die Theorie der Diffusion in Festkörpern
beschrieben. Es wird ein Modell für den Beitrag von SrZrO3 zum Widerstand der Zelle entwickelt.
Neben der Analysemethode der elektrochemischen Impedanzspektroskopie werden auch Beschichtungs-
methoden sowie Materialcharakterisierungsmethoden erläutert.
Kapitel 5 beinhaltet die Ergebnisse der Alterungsversuche der SOFCs. Es werden Zellen mit drei unter-
schiedlichen CGO-Schichten im Hinblick auf die Veränderungen der Kennlinie und der Impedanz charakte-
risiert.
In Kapitel 6 wird die Sr-Korngrenzdiffusion in CGO charakterisiert. Es werden CGO-Schichten
mit verschiedener kristalliner Struktur präpariert. Die kristalline Struktur der CGO-Schicht wird mittels
Raster- und Transmissionselektronenmikroskopie sowie Röntgendiffraktometrie charakterisiert. Die
Diffusionsprofile werden mittels Sekundärionenmassenspektrometrie bestimmt. Aus diesen Diffusions-
profilen wird der Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient in CGO für Temperaturen von 500 - 800 ◦C ermittelt.
Ausgehend von den Ergebnissen aus Kapitel 5 und 6 wird in Kapitel 7 der Einfluss von SrZrO3 auf den
Widerstand der Zelle charakterisiert. Mit dem entwickelten Modell wird der zeitliche Verlauf der Wider-
standzunahme aufgrund einer SrZrO3-Bildung abgeschätzt. Der Einfluss auf die SrZrO3-Bildung durch die
verschiedenen Zellparameter wird diskutiert.
In Kapitel 8 werden die erzielten Ergebnisse zusammengestellt, diskutiert und mit dem Stand der Technik
verglichen. Es werden Ansätze genannt, durch die die SrZrO3-Bildung und der damit verbundene Wider-
standanstieg der SOFC verringert werden kann.





In diesem Kapitel wird die grundlegende Funktionsweise der Brennstoffzelle sowie der allgemeine
Verlauf der Strom-/Spannungskennlinie erläutert. Weiterführend wird der Aufbau der in der vorliegenden
Arbeit charakterisierten Festoxid-Brennstoffzelle (SOFC) beschrieben. Im Anschluss wird ein Überblick
über die bekannten Degradationsmechanismen dieser Zellen gegeben. Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt
in der Charakterisierung der Widerstandszunahme der SOFC durch die Bildung von blockierenden SrZrO3-
Ausscheidungen. Daher werden hier grundlegende Strategien aufgeführt, durch die die Bildung von SrZrO3
verringert werden kann.
2.1 Funktionsweise der Brennstoffzelle
Brennstoffzellen sind galvanische Zellen, die unter kontinuierlicher Zuführung eines Oxidationsmittels und
eines Brennstoffs dessen chemische Energie direkt in elektrische Energie und Verlustwärme um-
wandeln [27–29]. In der Brennstoffzelle finden die Redoxreaktionen in zwei voneinander getrennten
Bereichen statt. An der Anode wird der Brennstoff oxidiert, an der Kathode wird das Oxidationsmittel redu-
ziert. Anode und Kathode werden durch den dazwischenliegenden Elektrolyten sowohl gasdicht separiert
als auch elektronisch isoliert. Der Elektrolyt ist nur für eine Art der erzeugten Ionen durchlässig, abhängig
von der Art der Brennstoffzelle. Aufgrund der Differenz des chemischen Potentials diffundieren die Ionen,
für die der Elektrolyt durchlässig ist, auf die andere Seite, bis ein Gleichgewicht zwischen chemischen und
elektrischen Potential erreicht ist. Dadurch entsteht eine nutzbare Spannung.
Werden Anode und Kathode über einen äußeren Stromkreis verbunden, so werden die an der Anode
durch die Oxidation erzeugten Elektronen zur Kathode geleitet. Dort ermöglichen die Elektronen die weitere
Reduktion des Oxidationsmittels. Beim Durchfließen des äußeren Stromkreises verrichten die Elektronen
Arbeit, die in einem Verbraucher genutzt werden kann. Mit der Diffusion der Ionen durch den Elektrolyten
besteht ein geschlossener Stromkreis. Auf der Seite, an der der oxidierte Brennstoff und das reduzierte
Oxidationsmittel zusammentreffen, entsteht als Reaktionsprodukt Wasser. Durch die kontinuierliche Zufüh-
rung des Oxidationsmittels und des Brennstoffs wird der Strom aufrechterhalten und es kann kontinuierlich
am Verbraucher Arbeit genutzt werden.
Abbildung 2.1 zeigt die Funktionsweise der Festoxid-Brennstoffzelle, hier im Betrieb mit Sauerstoff als
Oxidationsmittel und Wasserstoff als Brennstoff, sowie einem sauerstoffionenleitenden Elektrolyten. Die
Gleichungen (2.1) bis (2.3) beschreiben die ablaufenden Reaktionen:
Kathode: 1/2 O2 + 2 e− ↔ O2− (2.1)
Anode: O2− + H2 ↔ H2O + 2 e− (2.2)
Gesamtreaktion: 1/2 O2 + H2 ↔ H2O (2.3)
An der Kathode wird der Sauerstoff unter Aufnahme von Elektronen aus dem äußeren Stromkreis reduziert.
Auf Grund der Partialdruckdifferenz des Sauerstoffs zwischen Kathode und Anode diffundieren die Sauer-
stoffionen durch den Elektrolyten zur Anode. Dort reagieren sie mit dem Wasserstoff zu Wasser unter der
Abgabe von Elektronen an den äußeren Stromkreis. Da die Gase nicht vollständig umgesetzt werden, tritt
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ein Teil der Gase, sowie das Produktwasser aus der Zelle aus. Die thermodynamisch maximale Spannung




= −1, 185 V bei gasförmigem Wasser (2.4)
Dabei ist ∆G0 = −228, 6 kJ/mol (bei gasförmigen Wasser) die Änderung der Gibbs Energie bei Standard-
bedingungen, z ist die Anzahl der bei der Reaktion übertragenen Elektronen und F die Faradaykonstante.
Unter realen Bedingungen ist die sogenannte Nernstspannung UN abhängig von der Temperatur T und den
Partialdrücken p an Anode und Kathode die maximal nutzbare Spannung:








Dabei ist R die allgemeine Gaskonstante. Bei der Verwendung von Luft und mit 3 % befeuchtetem Wasser-
stoff ergibt sich eine Nernstspannung bei 800 ◦C von UN = - 1,06 V. Diese maximale Spannung kann durch
Leckagen noch weiter verringert werden. Bei geschlossenen Stromkreis sinkt die Spannung abhängig vom
Strom, der durch den Verbraucher fließt.
Abbildung 2.1: Funktionsweise der Festoxid-Brennstoffzelle
Abbildung 2.2: Strom-Spannungs-Kennlinie der Festoxid-Brennstoffzelle
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2.2 Strom-/Spannungskennlinie der Brennstoffzelle
In Abbildung 2.2 ist der typische Verlauf der Strom-Spannungskennlinie einer Brennstoffzelle gezeigt. Die
thermodynamisch maximal nutzbare Spannung ist das Standardpotential U0. Durch verschiedene Verluste
und in Abhängigkeit vom produzierten Strom verringert sich die an der Zelle abgreifbare Spannung. Im
Leerlauf stellt sich die offene Zellspannung ein. Sie ist gegeben durch die Nernstspannung UN , verrin-
gert durch interne Kurzschlüsse. Interne Kurzschlüsse können zum einen bestehen, wenn es zum direk-
ten Übertritt der Gase durch den Elektrolyten kommt, und dadurch deren Energie nicht mehr nutzbar ist.
Zum anderen kann der Elektrolyt eine geringe elektronische Restleitfähigkeit besitzen, wodurch die Zell-
spannung verringert wird.
Mit zunehmender Stromstärke steigt der Umsatz der Gase. Damit ändern sich die Partialdrücke, wodurch
die druckabhängigen Verluste der Nernstspannung steigen. Diese Verluste sind im zweiten Term in Glei-
chung (2.5) enthalten. Ohm’sche Verluste R · I entstehen durch den ionischen Widerstand des Elektrolyten
und auch zum geringeren Teil durch die elektronischen Widerstände von Anode und Kathode.
Die an der Anode und an der Kathode ablaufende Prozesse haben eine Aktivierungsenergie. Es stellt
sich eine Stromdichte j in Abhängigkeit von der Aktivierungsüberspannung ηAkt gegeben durch die Butler-
Volmer-Gleichung ein:















Der Durchtrittfaktor α gibt an, zu welchem Anteil die Hin-, beziehungsweise die Rückreaktion ablaufen.
Die Austauschstromdichte j0 ist die Stromdichte, wenn kein äußerer Strom anliegt, wenn sich das System
im thermodynamischen Gleichgewicht befindet. Die Aktivierungsüberspannung ηAkt (j) hat einen großen
Einfluss bei kleinen Stromdichten, sie verursacht den steilen Abfall der Kennlinie bei kleinen Stromdichten.
Bei großen Stromdichten kann es zur Unterversorgung der aktiven Bereiche mit den Edukten kommen.
Wenn der Nachschub nicht ausreichend schnell geschieht kommt es zu Diffusionsüberspannungen ηDiffusion.
Diese Unterversorgung kann zum dramatischen Absinken und damit zum Zusammenbruch der Zell-
spannung führen.
2.3 Aufbau der Festoxid-Brennstoffzelle
In diesem Kapitel werden die Eigenschaften und die Materialien der einzelnen Schichten, aus denen die
Festoxid-Brennstoffzelle besteht, sowie der Aufbau von Stacks und SOFC-Systemen erläutert.
2.3.1 Einzelzelle
Es werden die Eigenschaften der einzelnen Zellkomponenten und damit die Anforderungen an deren Werk-
stoffe erläutert. Dabei werden die Materialien beschrieben, die in dieser Arbeit verwendet werden.
2.3.1.1 Anode
Die Aufgabe der Anode ist es, den Brennstoff in den elektrochemisch aktiven Bereich zu transportieren,
die Oxidation des Brennstoffes zu katalysieren, die entstehenden Elektronen in den äußeren Stromkreis
abzuleiten und das entstehende Wasser aus der Zelle abzuführen. Daraus ergeben sich die folgenden
Anforderungen an den Werkstoff der Anode [28]:
• Hohe katalytische Aktivität für die Oxidation des Brennstoffes
• Hohe elektronische Leitfähigkeit
• Geeignete Porosität für den Transport des Brennstoffes und des Produktwassers
• Chemische Stabilität in reduzierender Umgebung
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• Chemische Kompatibilität mit dem Elektrolyten
• Geeigneter thermischer Ausdehnungskoeffizient
Anoden bestehen zumeist aus einem Keramik-Metall-Komposit (Cermet: Ceramic Metal Composit). Fast
ausschließlich basieren die Materialien auf Nickel. Nickel ist eine Katalysator für die Wasserstoff-
reduktion und ist ein guter elektronischer Leiter. Eine poröse Anode aus Nickel alleine sintert unter Betriebs-
temperaturen von 800 ◦C [30,31] und der thermische Ausdehnungskoeffizient α ist viel größer als der des
meist verwendeten Elektrolytmaterials YSZ (αNi = 13, 3 · 10−6 1/K, αYSZ = 10, 9 · 10−6 1/K, im Bereich 30 -
1.000 ◦C [32]).
Um eine poröse Struktur aufrechtzuerhalten wird dem Ni das Elektrolytmaterial YSZ beigemischt. Die
poröse Struktur aus Ni und YSZ ist thermomechanisch stabiler, da das YSZ bei Betriebstemperaturen
von 800 ◦C kaum sintert [30, 31, 33]. Das YSZ-Skelett dient daher als Stabilisierung der porösen Struktur,
in der das Ni nur noch geringfügig sintern kann. Außerdem kann durch das Hinzufügen von YSZ auch der
thermische Ausdehnungskoeffizient an den Elektrolyten angepasst werden. Die Anoden der in dieser Arbeit
verwendeten Zellen bestehen zu 55 m-%1 aus NiO und zu 45 m-% YSZ [34].
2.3.1.2 Elektrolyt
Der Elektrolyt leitet die Sauerstoffionen von der Kathode zur Anode. Dabei verhindert er den Austausch von
Elektronen und Gasen. Der Werkstoff des Elektrolyten hat folgende Eigenschaften:
• Hohe Sauerstoffionenleitfähigkeit
• Verschwindende elektronische Leitfähigkeit
• Hohe Gasdichtigkeit
• Hohe mechanische Stabilität
• Chemische Stabilität in reduzierender und oxidierender Atmosphäre
• Chemische Kompatibilität mit Anode und Kathode
• Geeigneter thermischer Ausdehnungskoeffizient
Das Standardmaterial für Elektrolyten ist Yttrium dotiertes Zirkoniumdioxid (YSZ: Zr0,84Y0,16O2−δ). Dieses
Material erfüllt die oben genannten Anforderungen. Es hat eine Leitfähigkeit von 0,04 S/cm bei 800 ◦C,
0,015 S/cm bei 700 ◦C und 0,0045 S/cm bei 600 ◦C [35]. Dieser Elektrolyt ist bis zu Temperaturen von etwa
700 ◦C geeignet, darunter ist die ionische Leitfähigkeit zu gering um eine technisch ausreichende Leis-
tungsdichte zu erreichen. Bei geringeren Temperaturen werden dotiertes Ceroxid (Ce1−xGdxO2−δ) oder
Lanthangallate (La1−xSrxGa1−y Mgy O3−δ) verwendet [36].
2.3.1.3 Kathode
Die Aufgabe der Kathode ist es, den Sauerstoff sowie die Elektronen aus dem äußeren Stromkreis zum
elektrochemisch aktiven Bereich zu transportieren und dort die Oxidation des Sauerstoffs zu katalysieren.
Daraus ergeben sich die folgenden Anforderungen an den Werkstoff der Kathode:
• Hohe katalytische Aktivität für die Sauerstoffreduktion
• Hohe elektronische Leitfähigkeit
• Gegebenenfalls Sauerstoffionenleitfähigkeit
• Geeignete Porosität für den Transport des Oxidationsmittels
• Chemische Stabilität in oxidierender Umgebung
• Chemische Kompatibilität mit dem Elektrolyten
• Geeigneter thermischer Ausdehnungskoeffizient
1m-%: Massenprozent
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Die zumeist verwendeten Kathoden bestehen aus Oxiden vom Perowskittyp mit der Struktur ABO3, siehe
Abbildung 2.3. Diese haben ein hohe elektronische Leitfähigkeit und je nach Dotierung zudem auch eine
gute ionische Leitfähigkeit. Durch die ionische Leitfähigkeit wird die Dreiphasengrenze von einem relativ
schmalen Bereich nahe des Elektrolyten auf einen wesentlich größeren Bereich innerhalb der Kathode
ausgeweitet [37].
Bei den verwendeten Perowskiten wird der A-Platz von La, Pr, Sm oder Gd besetzt und mit Ca, Sr, Ba
substituiert. Der B-Platz wird von Mn, Cr, Fe, Co, Ni besetzt [19,38]. Die in der vorliegenden Arbeit verwen-
deten Brennstoffzellen haben eine La0,56Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ (LSCF) Kathode. Die Sauerstoffstöchiometrie
δ und die damit verbundene Sauerstoffionenleitfähigkeit variiert mit den verwendeten Kationen und dem
Sauerstoffpartialdruck [39–42].
2.3.1.4 Diffusionsbarriereschicht
Bei der Verwendung von LSCF-Kathoden und YSZ-Elektrolyten kann es durch diffusiven Transport der Ka-
thodenkomponenten Sr und La zur Bildung von unerwünschten Verbindungen, wie ionisch schlecht leiten-
dem Strontiumzirkonat oder Lanthanzirkonat, kommen [19,38,43–46]. Dadurch wird zum einen die Grenz-
fläche zwischen den beiden Schichten beeinflusst, zum anderen wird die Zusammensetzung der Kathode
und des Elektrolyten verändert. Zur Verringerung dieser Reaktionen wird eine Barriereschicht zwischen
Kathode und Elektrolyt platziert. Der Werkstoff der Barriereschicht muss den folgenden Anforderungen
genügen:
• Geringer Transport (durch Verdampfen oder Diffusion) der mobilen Kationen der Kathode und des
Elektrolyten
• Chemische Kompatibilität mit Elektrolyt und Kathode
• Hohe Sauerstoffionenleitfähigkeit
• Chemische Stabilität in oxidierender Atmosphäre
• Geeigneter thermischer Ausdehnungskoeffizient
Die Diffusionsbarriere besteht meist aus CeO2, das zur Vergrößerung der ionischen Leitfähigkeit mit La,
oder wie in der vorliegenden Arbeit mit Gd (Ce0,8Gd0,2O2−δ) dotiert ist. Abhängig vom Herstellungsverfahren
werden porös gesinterte oder dicht aufgedampfte Schichten verwendet. Die Schichten sind möglichst dünn,
um den ohmschen Widerstand der Zelle nicht zu erhöhen.
a) b)
Abbildung 2.3: Aufbau der Perowskitstruktur ABO3; a) Das A-Kation ist 12-fach koordiniert;
b) Das B-Kation ist 6-fach koordiniert; Die Kristallstruktur ist kubisch, tetragonal oder orthorhombisch.
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2.3.2 Stack und System
Um die von einer Brennstoffzelle erzeugte Leistung effizient nutzen zu können, bedarf es einem System
aus mehreren Komponenten. Zunächst werden mehrere Zellen in Serie in einen Stack zusammen-
gefasst, wodurch die Spannung erhöht wird, siehe Abbildung 2.4. Die Zellen werden abwechselnd mit
Interkonnektoren gestapelt. Die Interkonnektoren bestehen meist aus Chromhaltigem Stahl, zum Beispiel
Crofer22APU [47–49].
Der Interkonnetor hat zum einen die Aufgabe der Bereitstellung und des Abtransports der Gase, und zum
anderen die elektrische Kontaktierung zwischen Kathode und Anode benachbarter Zellen. Dabei muss
ein Kurzschluss benachbarter Kathoden oder benachbarter Anoden sowie des Interkonnektors im Außen-
bereich verhindert werden. Die elektronische Isolierung geschieht mit einem Glaslot (zum Beispiel Ba-B-Ca-
Al-Silikatglas [50]). Des Weiteren dichtet das Glaslot die im Außenbereich des Interkonnektors befindlichen
Gasleitungen gegeneinander ab.
Die Interkonnektoren sind auf der Kathodenseite mit einer Schutzbeschichtung aus MnCo1,9Fe0,1O4
[47–49] versehen um das Verdampfen von Cr aus dem Stahl zu verhindern, das in der Kathode schwe-
re Schädigungen hervorruft. Auf diese Schutzschicht wird für eine bessere elektronische Kontaktierung zur
Kathode eine Schicht basierend auf La(Mn,Cu,Co)O3 aufgebracht [47–49].
Die Zelle wird auf der Anodenseite mit einem Nickelnetz, auf der Kathodenseite mit in den Interkonnektor
eingelassenen Gasverteilerstegen kontaktiert. Der gesamte Stack wird durch äußere Führungsschienen
durch Druck zusammengehalten.
SOFC-Systeme werden meist mit Methan oder Erdgas betrieben. Zunächst wird das Brenngas befeuchtet
und entschwefelt. Dann wird es im Reformer zu Wasserstoff und CO umgewandelt, bevor es in den Stack
geleitet wird. Die Abgase werden im Nachbrenner verbrannt und so deren Energie für die Erwärmung
des Reformers oder des Stacks nutzbar gemacht. Die erzeugte Leistung wird in einem Wechselrichter in
netztaugliche Wechselspannung umgewandelt.
Abbildung 2.4: Forschungszentrum Jülich SOFC-Stack, nach [48].
2.4 Degradationsmechanismen der Festoxid-Brennstoffzelle
Die Verringerung der Leistungsfähigkeit einer Festoxid-Brennstoffzelle im Laufe der Zeit wird durch viel-
fältige Faktoren beeinflusst. Es wird unterschieden in Veränderungen, denen das Material ohne äußere Ein-
flüsse unterliegt, die daher materialintrinsisch sind, und den Veränderungen, die durch äußere
Faktoren, wie Brenngasverunreinigungen oder Peripheriebestandteile, die im realen Betrieb vorkommen,
verursacht werden. Im Folgenden werden die einzelnen Faktoren dargelegt und ihr Einfluss auf die Leis-
tungsdegradation eingeschätzt. Der Fokus liegt dabei auf den intrinsischen kathodenseitigen Veränderun-
gen der hier verwendeten Materialien. Den intrinsischen Veränderungen unterliegt das Zellmaterial in jedem
Fall, die Veränderungen aufgrund extrinsischer Faktoren können teilweise durch Veränderung des Betriebs-
zustandes oder der Peripherie verringert werden.
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2.4.1 Degradation im Stack
Im Betrieb der Zelle kommt es vor allem durch die Wechselwirkung mit Verunreinigungen zu Degradations-
effekten. Diese Verunreinigungen können zum einen schon im Zellmaterial vorliegen, von außen durch die
Gase in die Zelle eingetragen werden, oder durch den Kontakt mit dem Interkonnektor im Stack entstehen.
Kathode
Die Kathode bildet vor allem mit Cr, das aus dem Interkonnektorstahl verdampft, elektronisch isolierende
Verbindungen auf der Kathodenoberfläche und innerhalb der Kathode, die die Stackleistung stark redu-
zieren [51–56]. Diese Cr-Verbindungen sind meist Cr2O3 oder SrCrO4. Durch geeignete Beschichtungen
(zum Beispiel mit MnCo1,9Fe0,1O4) kann der Cr-Austrag aus dem Interkonnektor verhindert werden, und
damit die Bildung der störenden Phasen unterbunden werden [47–49].
Auch Wasserdampf im Kathodengas kann Degradationen in der Kathode verursachen. Es wird von
einer Reduktion des Sauerstoffaustauschkoeffizienten sowie einer SrO-Anreicherung auf der Kathodeno-
berfläche berichtet. Diese Veränderungen sind aber teilweise reversibel bei Verringerung des Wasserdamp-
fes [57–59].
Anode
In der Anode liegen häufig schon Verunreinigungen wie Si und Aluminiumoxid vor [60–70]. Des Wei-
teren verursachen mit dem Gas eingebrachte Fremdstoffe wie Schwefel-/Chlor-Wasserstoffe und Phos-
phor [71–73] Degradationen. Die Fremdstoffe lagern sich vor allem an den aktiven Stellen ab, wodurch die
Wasserstoffoxidation behindert wird.
Bei der Verwendung von Kohlenwasserstoffen kann unter ungeeigneten Betriebsbediungungen (wie zu
wenig Wasserdampf) Kohlenstoff gebildet werden, der sich in der Anode ablagert. Der Kohlenstoff kann
nicht nur die aktiven Zentren blockieren, sondern bei großen Mengen auch den Ni/YSZ-Cermet durch eine
Volumenausdehnung und Rissbildung sogar zerstören [19,74,75].
Konstruktionsteile des Stacks, Peripherie
Im Stack tragen neben den Degradationseffekten der Zelle vor allem die Veränderungen des Interkonnek-
tors und des Glaslots zur Leistungsabnahme bei. Die Beschichtungen des Interkonnektors, die zum einen
den elektronischen Kontakt verbessern und zum anderen den Austrag von Cr verhindern, können spröde
werden und abplatzen [53].
Das Glaslot kann Risse bekommen, wodurch es zu Leckagen im Gasraum kommt und die offene Zell-
spannung abnimmt [53,76,77]. Durch den Eintrag von Fremdstoffen kann die elektronische Leitfähigkeit des
Lotes erhöht werden, wodurch Leckströme zwischen den Zellen entstehen und die Zellspannung abnimmt.
2.4.2 Intrinsische Degradation der Zelle
Zu den intrinsischen Veränderungen gehören grundlegend die folgenden Mechanismen: Unter den
Betriebsbedingungen kann es zu Kornwachstum im keramischen Gefüge kommen, wodurch die aktive
Oberfläche und das Porenvolumen verringert wird. Das Material kann unter den reduzierenden/oxidieren-
den Bedingungen instabil sein, sich auf Grund eines Aktivitätsgradienten einer Komponente entmischen
oder einer Phasenänderung unterliegen. Die ausgetragenen Komponenten aus einem Bestandteil der Zelle
können sich an einer anderen Stelle niederschlagen und dort Fremdphasen bilden. Zwischen angrenzen-
den Schichten kann es zu Festkörperreaktionen kommen [19].
Zu den intrinsischen Veränderungen gehören grundlegend die folgenden Mechanismen [19]:
• Unter den Betriebsbedingungen kann es zu Kornwachstum im keramischen Gefüge kommen,
wodurch die aktive Oberfläche und das Porenvolumen verringert wird.
• Das Material kann unter den reduzierenden/oxidierenden Bedingungen instabil sein, sich auf Grund
eines Aktivitätsgradienten einer Komponente entmischen oder einer Phasenänderung unterliegen.
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• Die ausgetragenen Komponenten aus einem Bestandteil der Zelle können sich an einer anderen
Stelle niederschlagen und dort Fremdphasen bilden.
• Zwischen angrenzenden Schichten kann es zu Festkörperreaktionen kommen.
Innerhalb der Schichten liegen inhomogene Bedingungen vor, die Partialdrücke der Gase sind am
Gaseinlass größer als am Auslass, die Temperatur ist an den elektrochemisch aktiven Bereichen höher
und aufgrund des Stromflusses besteht ein Potentialgefälle über die Zelle. Diese lokalen Unterschiede
können daher auch zu lokalen Veränderungen führen [19].
Im Folgenden werden die einzelnen Effekte für die jeweiligen Komponenten der Zelle erläutert und bewertet.
2.4.2.1 LSCF-Kathode
Die hier betrachtete La0,56Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ (LSCF) Kathode ist ein komplexes Material aus vier Kationen
verschiedener Oxidationsstufen. La bildet Ionen der dreiwertigen, Sr Ionen der zweiwertigen Oxidations-
stufe. Co kommt vor allem als zweiwertiges Ion vor, das teilweise auch in den drei- und vierwertigen
Zustand übergehen kann. Dasselbe gilt für Fe, dass sowohl zwei- und dreiwertig vorkommt und in den
vierwertigen Oxidationszustand reduziert werden kann. Änderungen des Dotierungsniveaus beeinflussen
die elektronische und ionische Leitfähigkeit und eventuell die katalytische Aktivität.
Wird aus dem LSCF La oder Sr ausgebaut, so sinkt die relative Ladung im A-Gitter. Die Ladungsneutralität
des Gitters kann durch eine Ladungserhöhung des B-Gitters zu gewissen Teilen aufrecht erhalten werden,
wenn die B-Kationen in die vierwertige Oxidationsstufe reduziert werden. Außerdem kann die Ladungsneu-
tralität durch den Ausbau der Sauerstoffanionen aus dem Kristallgitter erreicht werden.
Der Ausbau von La oder Sr verursacht zudem aber auch eine Unterbesetzung des A-Gitters. Um die Perow-
skitstruktur aufrechtzuerhalten, müssen daher auch B-Kationen ausgebaut werden. Somit verursacht die
Bildung von La2O3- und SrO-Ausscheidungen zu gewissen Teilen auch immer Ausscheidungen von CoO,
Fe2O3 oder CoFe2O4.
Die Bildung von Fremdphasen wurde in Auslagerungsexperimenten von Pulvermischungen aus
La1−xSrxCo1−y Fey O3−δ-Materialien mit YSZ, oder von Proben, in denen die beiden Materialien in zwei
Schichten in direkten Kontakt standen, untersucht. Ist im LSCF wenig oder gar kein Sr enthalten (x < 0,3), so
bildet sich vor allem La2Zr2O7 [23]. Bei einem Sr-Anteil von x > 0,3 bildet sich vermehrt SrZrO3 [22,23,78].
Auch bei der Verbindung La1−xCaxCo1−y Fey O3−δ mit Ca anstelle von Sr bildet sich ab einem Ca-Anteil
von x > 0,3 entsprechend CaZrO3 [23]. Mit der Bildung des (Sr/Ca)ZrO3 ist auch immer eine Bildung von
CoFe2O4 verbunden [23].
Auch im Brennstoffzellenbetrieb ist die Bildung von Fremdphasen nachgewiesen. Es bilden sich SrO auf
der Oberfläche der Kathode [21,44,79,80] und SrZrO3 auf dem Elektrolyten [25,81,82]. Durch die Abnahme
von Sr wird das LSCF instabil und es bilden sich Co-reiche Phasen auf der Oberfläche der Kathode [80]
und CoFe2O4-Kristallite innerhalb der Kathode [83,84].
Bei Kontakt des LSCFs mit der CGO-Diffusionsbarriere kommt es zur Ablagerung von Ce und Gd aus der
CGO-Diffusionsbarriere im LSCF [85]. Während der Sinterung der Kathode kann eine Interdiffusionszo-
ne zwischen dem LSCF und dem angrenzenden CGO entstehen, in der alle sechs Kationen ineinander
diffundieren [86].
2.4.2.2 CGO-Diffusionsbarriere
Abhängig von der Herstellungsmethode ergeben sich verschiedene Eigenschaften der Diffusionsbarriere.
Anfänglich wurden Diffusionsbarrieren siebgedruckt und bei etwa 1.300 ◦C gesintert, bevor die Kathode
aufgebracht wurde. Diese Schichten erfüllen in der Weise ihren Zweck, in dem selbst bei einer Laufzeiten
von 5.200 h bei 750 ◦C kaum SrZrO3 auf dem Elektrolyten entsteht [17].
Allerdings kommt es schon während der Sinterung der Kathode, bei Temperaturen von über 1.000 ◦C bei
den porösen CGO-Schichten zur Bildung von SrZrO3 zwischen dem Elektrolyten und der Diffusionsbarriere
[19, 20, 26]. Sr kann in der Gasphase durch das offene Porenvolumen im CGO zum Elektrolyten gelangen
und dort mit dem Zr aus dem YSZ SrZrO3 bilden. Die ionische Leitfähigkeit von SrZrO3 ist mindestens
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drei Größenordnungen kleiner als die von YSZ [87]. Daher blockiert das SrZrO3 teilweise die ionischen
Leitungspfade, was zu einem erhöhten Widerstand der Zelle führt.
Zudem bildet sich während der Sinterung der CGO-Schicht eine Reaktionszone von YSZ und CGO
zwischen diesen Schichten mit einer Breite von bis zu 3 µm [17, 87, 88]. Diese CGO/YSZ-Reaktionszone
ist schlechter ionisch leitend als das YSZ oder das CGO alleine. Somit ist der Hauptkritikpunkt an diesen
porösen und gesinterten Schichten die Bildung der schlecht leitenden Fremdphasen schon während der
Herstellung und der damit erhöhte Widerstand dieser Zellen.
Eine weitere Herstellungsmethode ist das Aufbringen von dichten Schichten mittels gepulster Laser-
deposition [88], Elektronenstrahlverdampfen oder Magnetronsputtern [26]. Durch relativ niedrige Tempe-
raturen beim Aufbringen der Schicht (etwa 800 ◦C) entsteht eine um zwei Größenordnungen dünnere Re-
aktionszone von YSZ und CGO zwischen diesen beiden Schichten von nur etwa 10 nm [25, 88]. Da die
Kathode auch weiterhin bei Temperaturen von über 1.000 ◦C gesintert wird, kommt es auch hier zur Diffusi-
on von Strontium durch das CGO und zur Bildung von SrZrO3 auf dem Elektrolyten, allerdings in wesentlich
geringerer Menge als bei siebgedruckten Schichten.
Daten zur Bildung von SrZrO3 im Langzeitbetrieb der hier diskutierten Zellen sind in der Literatur kaum
enthalten. Zumeist werden Werte aus relativ kurzen Laufzeiten (1.500 h bei 700 ◦C mit einer Spannungs-
abnahme von 5,7 %/1000 h [25]; 1.500 h bei 650 ◦C [88]; 4.400 h bei 650 ◦C [89]) diskutiert. Dabei wird die
weitere Bildung von SrZrO3 während dieser Laufzeiten nicht als eine entscheidende Degradationsursache
eingeschätzt. Jedoch fehlen Daten um den Einfluss einer SrZrO3-Bildung bei relevanten Laufzeiten von bis
zu 10 Jahren einschätzen zu können.
2.4.2.3 Elektrolyt
Intrinsische Degradationseffekte des Elektrolytmaterials YSZ haben im Betrieb der SOFC eine geringe
Relevanz. Die YSZ-Elektrolyte sind abgesehen von Rissbildung durch äußere Effekte stabil. Wie zuvor
beschrieben, kann es bei hohen Sintertemperaturen der CGO- und der LSCF-Schicht zur Fremdphasen-
bildung mit dem Zr aus dem YSZ kommen. Dadurch nimmt der Anteil von Zr im YSZ ab. Dies kann zum
einen die Phasenstabilität und zum anderen die ionische Leitfähigkeit beeinträchtigen [90–95]. Bei den hier
verwendeten dünnen Elektrolyten (von etwa 10 µm) ist deren Beitrag zum Widerstand der Zelle gering.
Daher werden sich kleinere Leitfähigkeitsänderungen des YSZ’s kaum auf die Zellleistung auswirken.
2.4.2.4 Anode
Die entscheidenden Veränderungen während des Betriebs in einer Ni/YSZ Cermetanode sind struktureller
Art. Das sind zum einen mikroskopisches Kornwachstum und zum anderen makroskopische Rissbildung.
Vor allem während der thermischen Zyklisierung kann es aufgrund einer Reoxidation des Nickels zu mecha-
nischen Spannungen in der Anode kommen. Das NiO beansprucht mehr Raum im Ni/YSZ-Gefüge als das
Ni, sodass es zur irreversiblen Volumenausdehnung kommt. Dadurch stehen die Anode sowie der Elektrolyt
unter mechanischer Spannung. Im Extremfall kann es zu Rissen im Elektrolyten und damit zum Versagen
der Zelle kommen.
Nicht nur während der thermischen Zyklisierung oder eines Gaslecks kann es zur Reoxidation des Ni
kommen, sondern auch an den Stellen, an denen der Sauerstoffpartialdruck erhöht ist, nahe des
Elektrolyten und in Richtung des Brenngasauslasses. So kann es bei hoher Strombelastung und hoher
Brenngasnutzung lokal zur Bildung von NiO kommen. Dadurch wird nicht die mechanische Struktur strapa-
ziert, sondern auch die Leistungsfähigkeit vermindert.
Bei Betriebstemperaturen um 800 ◦C sintern die YSZ-Körner kaum [30,96,97], allerdings kommt es zur Ver-
gröberung der Nickelpartikel. Dadurch verringert sich die aktive Fläche der Dreiphasengrenze [97–102] und
es verschlechtert sich die Verbindung der Nickelkörner untereinander, wodurch der elektronische Transport
verringert wird [103]. Das YSZ-Skelett hat dabei einen stabilisierenden Effekt, da es die Nickelsinterung
behindert, und somit eine poröse Struktur aufrechterhält [31,97,101].
13
2. Die Festoxid-Brennstoffzelle
2.5 Strategien zur Verringerung der SrZrO3-Bildung
Der in dieser Arbeit charakterisierter Alterungseffekt ist die Bildung von Strontiumzirkonat durch Sr aus
der LSCF (La0,56Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode und Zr aus dem YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten, die zum
Großteil durch die CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriereschicht verhindert wird. In diesem Kapitel wird disku-
tiert, wie die SrZrO3-Bildung unterbunden werden kann. Dies kann zum einen durch eine Anpassung des
Aufbaus oder de Betriebsweise der Zellen mit den genannten Materialien und zum anderen durch die Ver-
wendung andere Materialien geschehen.
2.5.1 Anpassung der Betriebsweise/Präparation der CGO-Schicht
Wie im weiteren Verlauf dieser Arbeit im Detail diskutiert, ist die kristalline Struktur der CGO-Schicht für
die Bildung von SrZrO3 maßgeblich. Das heißt eine möglichst dicke und dichte Schicht mit einem geringen
Volumenanteil von Korngrenzen verringert die SrZrO3-Bildung.
Eine Verringerung der Betriebstemperatur verringert die SrZrO3-Bildung, da sie thermisch aktiviert ist. Die
Diffusion von Sr durch die CGO-Barriere nimmt mit der Temperatur zu. Auch die Reaktionskinetik für die
Bildung von SrZrO3 aus den Ionen ist bei höheren Temperaturen erhöht. Das heißt niedrigere Temperaturen
können die Bildung von SrZrO3 minimieren.
Bei Temperaturen unterhalb von 600 ◦C haben die eingesetzten Materialien, der YSZ-Elektrolyt und die
LSCF-Kathode, eine verschlechterte Performance, sodass andere Werkstoffen für diese Temperaturen ge-
eigneter sind.
2.5.2 Alternative Kathodenwerkstoffe
Im Folgenden werden alternative Kathodenmaterialien diskutiert, die für den Betrieb mit einem YSZ-
Elektrolyten und einer CGO-Barriereschicht bei Temperaturen von 600 - 800 ◦C einsetzbar sind. Anforde-
rungen an diese Kathodenwerkstoffe sind eine vergleichbare Leistungsfähigkeit wie das Standardmaterial
LSCF. Das beinhaltet die Aktivität für die Sauerstoffreduktion, sowie die elektronische und ionische Leitfä-
higkeit, eine größere Stabilität bezüglich der Entmischung und Tendenz zur Fremdphasenbildung als LSCF,
beziehungsweise die Abwesenheit von Sr, oder anderen Dotierung, die zur Bildung von ionisch blockieren-
den Phasen führen können.
Des Weiteren ist der thermische Ausdehnungskoeffizient α der Kathodenwerkstoffe zu beachten. Für LSCF
liegt α bei 17,5 ·10−6 1/K (30 - 1.000 ◦C) [39], was wesentlich größer ist als der thermische Ausdehnungs-
koeffizient von YSZ (10,9 ·10−6 1/K, 30 - 1.000 ◦C [32]) und der von CGO (12,7 ·10−6 1/K, 30 - 1.000 ◦C
[32]). Andere Perowskite haben einen noch größeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten, was zu me-
chanischen Spannungen und im schlimmsten Fall zum Versagen der Zelle führen kann.
Eine Erhöhung der ionischen Leitfähigkeit sowie eine Verringerung des thermischen Ausdehnungskoeffizi-
enten der Kathode kann auch durch die Zugabe von ionenleitenden Materialien wie zum Beispiel CGO zum
eigentlichen Kathodenwerkstoff erreicht werden.
2.5.2.1 Perowskite
2.5.2.1a) Zusammensetzung
Die in der Literatur zumeist diskutierten Kathodenwerkstoffe sind Perowskite, ABO3, wobei der A-Platz von
einem Lanthanoid und/oder einem Erdalkalimetall, der B-Platz von einem Übergangsmetall besetzt wird
((Ln,EA)MO3, Ln = Lanthanoide = La - Yb; EA = Erdalkalimetalle = Ca, Sr, Ba; M = Übergangmetalle = Mn,
Fe, Co, Ni, Cu), siehe Übersichtsartikel [104–107]. Der A-Platz wird zumeist von La und Sr besetzt. Durch
die teilweise Substitution von La3+ mit dem zweiwertigen Sr2+ wird die elektronische Leitfähigkeit erhöht.
Die Stabilität der Perowskite bezüglich Entmischung wird durch zwei Eigenschaften der eingesetzten
Elemente beeinflusst: Die Valenz und der Radius des jeweiligen Ions. In Abbildung 2.5a) ist eine Über-
sicht über die Oxidationszustände sowie die Radien der verwendeten Kationen gezeigt. Die Erdalkalime-
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talle Ca, Sr und Ba kommen in der zweiwertigen Oxidationsstufe vor. Der Radius ihrer Kationen nimmt
mit zunehmender Ordnungszahl zu (148 pm, 158 pm, 175 pm, jeweils in der 12-fachen Koordination). Die
Übergangsmetalle Mn, Co, Fe und Ni kommen vor allem in der zweiwertigen, teilweise auch in der drei-
und vierwertigen Oxidationsstufe vor. Die Tendenz zu den höheren Oxidationsstufen nimmt von Ni bis Mn
zu. Die Kationenradien dieser vier Übergangsmetalle nimmt mit der Ordnungszahl tendenziell ab, und für
das jeweilige Element mit zunehmender Oxidationsstufe ab. Die Radien liegt bei 67 - 81 pm. Die Lantha-
noide liegen meist in der dreiwertigen Oxidationsstufe vor, können teilweise auch zwei- und vierwertig sein.
Abgesehen von La (87 pm) nimmt der Kationenradius der Lanthanoide mit der Ordnungszahl ab (Ce:
148 pm, Gd: 125 pm).
Ausgehend von diesen beiden Eigenschaften können folgende Schlussfolgerungen bezüglich der Stabilität
gegenüber Entmischung der Perowskite mit den verschiedenen Dotierungen getroffen werden.
2.5.2.1b) Instabilität gegenüber Entmischung
Die Perowskite mit La und Sr auf dem A-Platz und einem Übergangsmetall auf dem B-Platz ((La,Sr)MO3,
M = Mn, Fe, Co, Ni) werden in der Reihenfolge Mn, Fe, Co, Ni aufgrund der abnehmenden Tendenz zu
höheren Oxidationszustände der Übergangsmetalle instabiler [104]. Durch die teilweise Substitution des
La3+ mit Sr2+ ist die Ladung im A-Gitter gegenüber der für die Perowskitstruktur erforderlichen +3, verringert.
Die Ladungsneutralität des Kristallgitters muss durch eine teilweise Reduktion des Übergangsmetalls auf
dem B-Platz in die vierwertige Oxidationsstufe, oder durch einen Ausbau von Sauerstoff aus dem Gitter
erfolgen. Da Mn in die vierwertige Stufe übergehen kann, ist (La,Sr)MnO3 stabil. Für Ni besteht keine
vierwertige Oxidationsstufe, somit muss in (La,Sr)NiO3 die Ladungsneutralität im Kristallgitter durch einen
Ausbau von Sauerstoff oder von Sr erfolgen. Damit ist (La,Sr)NiO3 tendenziell am instabilsten gegenüber
Entmischung.
Die Ladungsverringerung des A-Gitters durch den Einbau von Sr kann durch die Substitution von La durch
andere vierwertige Lanthanoide kompensiert werden, wie zum Beispiel durch die Substitution mit Pr [104].
Der Ausbau eines Kations aus dem Perowskitgitter verursacht eine Unterstöchiometrie, die zur Instabilität
des Gitters führt, was dann den Ausbau einer weiteren Komponente zur Folge hat. So führt zum Beispiel
der Ausbau von Sr zu einer Unterbesetzung des A-Gitters. Diese Unterbesetzung kann zum Teil durch den
Ausbau von Sauerstoff kompensiert werden, führt aber auch zum Ausbau von Kationen aus dem B-Gitter
und damit zur Bildung von Fremdphasen bestehend aus den B-Kationen.
Auch der Größenunterschied der Kationen beeinflusst die Stabilität des Perowskitgitters. Die Lanthanoide
(abgesehen von Lanthan) und Übergangsmetalle haben untereinander jeweils einen ähnlichen Radius und
können daher prinzipiell gegeneinander ausgetauscht werden. Die drei Erdalkalimetalle unterscheiden sich
hingegen stark in ihren Radien (Ca 148 pm, Sr 158 pm, Ba 175 pm). Ca und Sr werden beide jeweils
zusammen mit einem Lanthanoid auf dem A-Platz eingesetzt. La1−xCaxCo1−y Fey O3−δ zeigt allerdings ab
einem Ca-Anteil von x > 0,3 einen Ausbau von CaO, was dem Ausbau von SrO der Sr-haltigen Verbindung
entspricht [23]. Da das Ba relativ groß ist, wird es eher zusammen mit Sr auf dem A-Platz eingesetzt [104].
Generell ist eine Unterstöchiometrie des A-Gitters vorteilhaft für die Stabilität [23,104,106].
2.5.2.1c) Leistungsfähigkeit als Kathode
Im Vergleich der Perowskite mit einer B-Platz-Besetzung von Mn, Fe oder Co lassen sich die folgenden
Verhältnismäßigkeiten herstellen. Graphisch dargestellt sind sie in Abbildung 2.5b). Die Manganite haben
unter diesen drei Verbindungen die höchste Stabilität, die höchste elektronische Leitfähigkeit, aber die
geringste ionische Leitfähigkeit [104]. Zudem haben sie eine geringere Aktivität für die Sauerstoffreak-
tion als die Kobaltite und Ferrite [104]. Die Kobaltite haben die größte ionische Leitfähigkeit, allerdings die
geringste Stabilität und die geringste elektronische Leitfähigkeit. Außerdem haben die Kobaltite den größten
thermischen Ausdehnungskoeffizienten (TEC) [104]. Ferrite haben eine höhere elektronische Leitfähigkeit
als Kobaltite und einen geringeren TEC als Kobaltite [104]. Für die B-Platz-Besetzung eignet sich daher
am besten eine Dotierung sowohl mit Co als auch mit Fe, wie es auch schon im LSCF der Fall ist. Eine
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Dotierung von y = 0,2 ist eine geeignete Wahl für (Ln,EM)Coy Fe1−y O3.
Bezüglich der Erdalkalimetallbesetzung auf dem A-Platz wird neben dem Sr sowohl Ca, als auch Ba ein-
gesetzt. Beispielsweise wird (Ba,Sr)(Co,Fe)O3 in Sauerstofftrennmembranen verwendet [104]. BSCF ist
stabil gegenüber Entmischung [104], hat eine hohe ionische Leitfähigkeit [104], aber einen großen TEC
von 20 · 10−6 1/K (50 - 1.000 ◦C) [108] und ist instabil mit CO2 und Wasser [104].
Die Verwendung verschiedener Lathanoide auf dem A-Platz sollte aufgrund der Ähnlichkeit vergleichbare
Kathodeneigenschaften zeigen. Lanthanoide mit multiplen Valenzen wie Pr3+/4+ können in Kombination mit
Sr2+ die elektronische Leitfähigkeit erhöhen [104, 109]. Generell ist die elektronische Leitfähigkeit maximal
für einen Anteil des Erdalkalimetalls auf dem A-Platz im Bereich von x = 0,3 - 0,5 [104].
2.5.2.1d) Zusammenfassung
Für die hier diskutierten Perowskitmaterialien lassen sich folgende Kernaussagen identifizieren. LSM hat
die größte Stabilität gegenüber Entmischung, aber die schlechteste ionische Leitfähigkeit und Aktivität
gegenüber Sauerstoffreduktion. LSC hat die beste Leitfähigkeit und Aktivität für die Sauerstoffreduktion,
aber die schlechteste Stabilität gegenüber Entmischung und einen großen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten. Bezüglich der B-Platz-Dotierung stellt die Verwendung von Fe und Co einen geeigneten Kom-
promiss dar. Eine Unterstöchiometrie auf dem A-Platz erhöht die Stabilität gegenüber Entmischung.
2.5.2.2 Andere Materialien
Abgesehen von Perowskiten werden Werkstoffe mit Perowskit-ähnlichen Strukturen als mögliche Katho-
den diskutiert. Diese Strukturen sind Doppel-Perowskite (A3+A2+B2O5+δ) oder Ruddlesen-Popper Phasen
(An+1MnO3n+1). Von den Doppel-Perowskiten zeigen GdBaCo2O5 [104,110] und SmBa0,5Sr0,5Co2O5 exzel-
lente Kathodeneigenschaften [104,111]. Verbindungen wie Ln2NiO4+δ mit Ln = La, Pr, Nd zeigen geeignete
Eigenschaften als SOFC-Kathode [19]. La2−xSrxNiO4 hat eine höhere ionische Leitfähigkeit und ist stabi-
ler als LSCF [106, 112]. Die Mischung von CGO mit La1,2Sr0,8Co0,8Ni0,2O4, dass eine Ruddlesen-Popper
Struktur hat, zeigt gute Kathodeneigenschaften [106,113].
2.5.2.3 Fazit
Neben exotischeren Werkstoffen, für die noch keine Langzeitdaten bestehen, sind derzeit keine echten
Alternativen zu dem inzwischen weit verbreiteten LSCF vorhanden. LSCF-Kathoden stellen einen geeig-
neten Kompromiss zwischen den leistungsstarken, aber reaktiven LSC-Kathoden und den stabilen, aber
nicht so leistungsstarken LSM-Kathoden dar. Die Bildung von SrZrO3 in Verbindung von LSCF mit einem
YSZ-Elektrolyten kann durch eine geeignete Präparation der CGO-Barriere minimiert werden.
a) b)
Abbildung 2.5: a) Ionenradius der Kationen, die in der Perowskitstruktur als Kathoden verwendet werden
[114, S. 2002-2005]. Für die angegebenen Erdalkalimetalle und Lanthanoide sind die Werte für eine 12-
fache Koordination angegeben, für die Übergangsmetalle für eine 6-fache Koordination. Die Werte der
Lanthanoide, die mit * gekennzeichnet sind, entsprechen den Werten der 9-fachen Koordination, der mit **
gekennzeichnete Wert, der 8-fachen Koordination.
b) Eigenschaften eines Perowskiten ABO3 unter Variation des B-Kations mit Mn, Fe oder Co.
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In diesem Kapitel wird ein Überblick über den Stand der Technik gegeben. Es werden die Eigenschaften
und die Leistungsfähigkeit der in der vorliegenden Arbeit charakterisierten Zellen erläutert. Es werden
Impedanzuntersuchungen dieser Zellen vorgestellt. Es wird ein Überblick über die Kenntnisse der Sr-
Diffusion in CGO und der damit verbundenen Strontiumzirkonatbildung gegeben.
3.1 Leistung und Langzeitverhalten der Forschungszentrum Jülich
Festoxid-Brennstoffzelle
Als Grundlage der in dieser Arbeit vorgenommenen Untersuchungen, wird in diesem Kapitel der aktuelle
Stand der Technik der im Forschungszentrum Jülich in Zusammenarbeit der Institute IEK-1, IEK-2,
IEK-3 und ZAT entwickelten SOFCs dargelegt. Wie in der Einleitung 1.1 erläutert, werden im Forschungs-
zentrum Jülich SOFC-Stacks mit hervorragendem Leistungs- und Langzeitverhalten hergestellt. Neben
dem schon seit 61.000 h (7,3 Jahre, September 2014) laufenden Stack mit einer Alterung von 0,7 %/1.000 h
zeigt vor allem der seit 33.000 h (3,8 Jahre, September 2014) laufenden Stack eine exzellente Spannungs-
abnahme von 0,2 %/1.000 h [13,14]. Beide Stacks werden bei 700 ◦C mit einer konstanten Belastung von
0,5 A/cm2 und einer Wasserstoffnutzung von 40 % betrieben.
Die in diesen Stacks verwendeten Zellen bestehen aus einer Ni/YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ) Anode, einem YSZ-
Elektrolyten, einer LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode und einer CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriere-
schicht zwischen Elektrolyt und Kathode [13,17]. Der einzige Unterschied der Zellen ist die Präparation der
CGO-Schicht. Im länger laufenden Stack wurde diese mittels Siebdruck aufgebracht und gesintert, sie ist
daher porös, im zweiten Stack wurde sie mittels Magnetronsputtern aufgebracht und ist daher dicht.
Abbildung 3.1 zeigt die Entwicklung der Leistungsfähigkeit der im Forschungszentrum Jülich hergestellten
Zellen. Die beste Leistung wird mit Zellen mit einem 1 - 2 µm dünnen Elektrolyten und einer LSC Kathode
erzielt. LSC-Kathoden führen allerdings aufgrund einer geringeren Stabilität zu einer höheren Degradati-
on als die LSCF-Kathoden [104]. Für Zellen mit einem dünnen Elektrolyten bestehen zudem noch keine
Langzeitdaten über die Stabilität.
Für die Zellen mit LSCF-Kathoden und einem 7 - 10 µm dünnen Elektrolyten bestehen drei Varianten
der CGO-Barriereschicht. Dies sind siebgedruckte oder durch Elektronenstrahlverdampfen oder Magne-
tronsputtern abgeschiedene Schichten. Die Leistung der Zellen steigt in der genannten Reihenfolge. Damit
sind derzeit Zellen mit einem 7 - 10 µm dünnen Elektrolyten, einer LSCF-Kathode und einer über Magne-
tronsputtern abgeschieden CGO-Schicht die leistungsfähigsten Zellen, die auch die beste Langzeitstabilität
zeigen.
Die Unterschiede in der Leistungsdichte der Zellen mit verschieden präparierten CGO-Schichten wird vor
allem durch zwei Aspekte beeinflusst. Das sind die Bildung einer YSZ/CGO-Reaktionszone und die Bildung
von SrZrO3, beides schon während der Präparation der Zellen. Die Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht
werden vor der Applikation der Kathode bei 1.300 ◦C gesintert. Dabei entsteht eine etwa 3 µm breite
YSZ/CGO-Reaktionszone, die schlechter leitend ist als YSZ und CGO alleine [17,87,88]. Aufgrund der Po-
rosität dieser CGO-Schichten kommt es außerdem schon während der Sinterung der Kathode bei 1.080 ◦C
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zur Bildung von SrZrO3 [20,25,26,81,82].
Bei der Abscheidung der CGO-Schicht durch Elektronenstrahlverdampfen und Magnetronsputtern wird die
Zelle nur auf etwa 800 ◦C erhitzt. Die Reaktionszone von YSZ und CGO ist hier wesentlich dünner, nur etwa
10 nm [25,88]. Da diese CGO-Schichten dicht sind, ist die Bildungsrate von SrZrO3 durch die Diffusion von
Sr durch das CGO bestimmt, wodurch bei diesen Zellen wesentlich weniger SrZrO3 während der Sinte-
rung der Kathode gebildet wird, als bei Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht. Daher haben die Zellen mit
siebgedruckter CGO-Schicht von Anfang an einen größeren Widerstand und damit eine schlechtere Leis-
tungsdichte als die Zellen mit elektronenstrahlverdampfter oder gesputterter CGO-Schicht. Die Zellen mit
gesputterter CGO-Schicht haben eine etwas bessere Leistungsdichte als die Zellen mit elektronenstrahl-
verdampfter CGO-Schicht. Dies wird durch die Kristallinität der CGO-Schicht verursacht.
Bezüglich der Bildung von SrZrO3 ist bekannt, dass bei porösen CGO-Schichten während der Kathoden-
sinterung bei Temperaturen von über 1.000 ◦C einzelne SrZrO3-Körner auf dem Elektrolyten entstehen
[20,25,26,81,82]. Für elektronenstrahlverdampfte [26,81] und magnetrongesputterte [25,26,115] Schich-
ten kann keine SrZrO3-Bildung während der Sinterung der Kathode mittels Energiedispersiver Röntgen-
spekroskopie (EDX) im Rasterlektronenmikroskop (REM) festgestellt werden. Dabei ist anzumerken, dass
die Auflösung von EDX im REM eventuell zu gering ist um sehr geringe Mengen an SrZrO3 zu detektieren.
Bezüglich der Bildung von SrZrO3 gibt es kaum Langzeitdaten. Für Magnetrongesputterte CGO-Schichten
kann mittels EDX im REM keine Zunahme an SrZrO3 in 1.500 h bei 700 ◦C und 0,8 A/cm2 festgestellt
werden [25].
Drei Dissertationen, die am Karlsruher Institut für Technologie (KIT) entstanden sind und die im Forschungs-
zentrum Jülich hergestellte Zellen charakterisieren, enthalten interessante Erkenntnisse. In der Dissertation
von Leonide [116,117] wurde ein am KIT entwickeltes Impedanz-Analyseverfahren, die Verteilungsfunktion
Abbildung 3.1: Stromdichte und Leistungsdichte bei 0,7 V der im Forschungszentrum Jülich hergestellten
SOFCs mit verschiedenen Kathoden, entnommen aus [13]. Alle Zellen haben eine Ni/YSZ Anode und einen
YSZ-Elektrolyten. Die Kathoden sind LSM (La0,7Sr0,3MnO3−δ), LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) und LSC
(La0,58Sr0,4CoO3−δ). Bei den Zellen mit LSCF und LSC Kathoden ist eine CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriere
zwischen Kathode und Elektrolyt aufgebracht. Diese ist entweder siebgedruckt und porös (screen printed
CGO) oder über PVD-Methoden (Magnetronsputtern oder Elektronenstrahlverdampfen) aufgebracht (thin-
film CGO) und daher dicht. Die dickeren YSZ-Elektrolyten sind über Vakuumschlickerguss aufgebracht, die
dünneren über Magnetronsputtern.
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der Relaxationszeiten (DRT: Distribution of Relaxation Times), auf die Jülicher SOFCs angewendet. Mit
Hilfe der DRT kann der Anteil der Komponenten der SOFC am Gesamtwiderstand der Zelle bestimmt
werden. Ausgehend von diesem DRT-Modell wurde in der Dissertation von Endler-Schuck [118–120] die
Degradation der einzelnen Komponenten der Jülicher SOFCs charakterisiert. In der Dissertation von
Becker [121] wurde unter anderem die Entmischung der Kathode als Degradationsursache der Jülicher
SOFC untersucht.
3.2 SOFC-Charakterisierung mittels Impedanzspektroskopie
Die in der vorliegenden Arbeit charakterisierten Zellen des Forschungszentrums Jülich wurden schon in drei
Dissertationen sowie den daraus entstandenen Veröffentlichungen mittels Impedanzspektroskopie unter-
sucht [82, 116–122]. Allerdings wurden dabei alle Impedanzspektren bei offener Zellspannung aufgenom-
men, was keinen realen Betriebszustand der Zelle darstellt.
Becker [121] hat die Zellen mit siebgedruckter und mit gesputterter CGO-Schicht mittels Kennlinie und
Impedanzspektroskopie bei verschiedenen Temperaturen und Sauerstoffpartialdrücken charakterisiert. Es
wurde kein detailliertes Ersatzschaltbild entwickelt. Es wurde lediglich die Degradation des ohmschen
Widerstandes und des Polarisationswiderstandes der Zellen mit siebgedruckter und mit gesputterter CGO-
Schicht charakterisiert.
Leonide hat in seiner Dissertation ein Ersatzschaltbild für die Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht durch
die Analyse der Impedanzspektren mittels der Verteilungsfunktion der Relaxationszeiten entwickelt
[116, 117, 122]. Es wurden Impedanzspektren bei verschiedenen Temperaturen, Sauerstoffpartialdrücken
auf der Kathode sowie Wasserdampfpartialdrücken auf der Anode aufgenommen. Auffällig ist die Varia-
tion des Brenngases über die Variation des Wasserdampfanteils. Die Charakterisierung erfolgte zu großen
Teilen bei p(H2O) = 0,65, was einen unüblichen Betriebszustand der SOFC darstellt.
Das von Leonide entwickelte Ersatzschaltbild besteht aus 5 Prozessen. Prozess R1C mit einer Resonanz-
frequenz von 0,3 - 10 Hz wird für niedrige Sauerstoffpartialdrücke der Sauerstoffdiffusion in der Kathode
zugeschrieben. Prozess R2C mit einer Resonanzfrequenz von 2 - 500 Hz wird dem Sauerstoffoberflächen-
austausch und der Sauerstoffionendiffusion im LSCF zugeordnet. Leonide konnte drei Prozesse der Anode
zuordnen. Prozess R1A bei 4 - 10 Hz entspricht der Gasdiffusion im Anodensubstrat. Prozess R2A und R3A
bei 0,2 - 3 kHz und 3 - 5 kHz werden durch die Gasdiffusion und den Ladungstransfer in der Anoden-
funktionsschicht verursacht. Bei den hier vorliegenden Betriebsbedingungen hat die Anode gegenüber der
Kathode den größeren Anteil am Polarisationswiderstand.
Ausgehend von dem Ersatzschaltbild von Leonide hat Endler-Schuck die Degradation der einzelnen
Widerstände der Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht charakterisiert [118–120]. Die Zellen wurden bei
offener Zellspannung gealtert und nur während der Messung der Kennlinien und Impedanzspektren etwa
alle 5 h belastet. Es wurden Zellen bei jeweils einer konstanten Temperatur von 600, 750 und 900 ◦C und
konstanten Luftstrom auf der Kathode gealtert. Die Anodengaszusammensetzung wurde für die Charakte-
risierung zwischen einem niedrigen und einem hohen Wasserdampfanteil in Wasserstoff (p(H2)/p(H2O) =
0,95/0,05; 0,4/0,6) und einem Betrieb mit CO/CO2 = 0,5/0,5 variiert. In diesen Veröffentlichungen wurden
keine Kennlinien gezeigt. Bei Endler-Schuck wird der Anode der größte Anteil an den Polarisationswider-
ständen zugeschrieben, wie auch schon bei Leonide. Zu Anfang des Zellbetriebs entspricht die Anode bei
900 ◦C 90 % des Polarisationswiderstandes.
Abgesehen von den drei genannten Dissertationen sind nur wenige Veröffentlichungen zur Charakter-
isierung von SOFCs mit LSCF-Kathode durch Impedanzspektroskopie vorhanden. In [123, 124] werden
ähnliche SOFCs über die Variation der Temperatur und des Sauerstoffpartialdrucks durch Aufnahme der
Impedanzspektren bei verschiedenen Überspannungen charakterisiert. Es werden bis zu vier Prozesse
identifiziert, aber nicht näher klassifiziert und es wird auch kein Ersatzschaltbild aufgestellt. In [123] kann
eine Zunahme des ohmschen sowie des Polarisationswiderstandes mit abnehmendem Sauerstoffpartial-
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druck festgestellt werden. In [124] kann bei hohen Stromdichten ein zusätzlicher Prozess der Sauerstoff-
reduktion in der Kathode zugeordnet werden.
In [125–127] können bei symmetrischen Zellen aus einem CGO-Elektrolyten und einer LSCF- beziehungs-
weise einer LSC-Kathode unter Variation der Temperatur und des Sauerstoffpartialdrucks zwei Prozesse
im Impedanzspektrum bei offener Zellspannung identifiziert werden. In [127] kann für die Alterung dieser
Zellen eine Zunahme des Polarisationswiderstandes bei einem konstanten ohmschen Widerstand festge-
stellt werden.
3.3 Strontiumdiffusion in CGO
In der Literatur sind nur wenige Daten zur Sr-Diffusion in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) zu finden. Abbildung 3.2
zeigt die veröffentlichten Diffusionskoeffizienten für Sr-Volumen- sowie Sr-Korngrenzdiffusion in CGO. Für
die Korngrenzdiffusion ist nur ein Wert bei 1200 ◦C gegeben. Für Temperaturen von 1.000 - 1.400 ◦C
sind einige Daten vorhanden. In dem Review-Artikel von Knibbe [19] sind Diffusionskoeffizienten für Sr-
Volumendiffusion in CGO bei 850 ◦C von 10−25 cm2/s und bei 700 ◦C von ·10−28 cm2/s angegeben.
Eine Abschätzung in Abschnitt 4.1.3 gibt einen Grenzwert für den experimentell minimal bestimmbaren
Diffusionskoeffizienten an. Aufgrund von experimentellen Beschränkungen ist eine Bestimmung von Diffusi-
onskoeffizienten, die kleiner als 10−16 cm2/s sind, mit Tracermethoden kaum möglich. Da dieser Grenzwert
bei Knibbe weit unterschritten ist, und da Angaben über die experimentellen Bedingungen, unter denen die
Werte in [19] zu Stande gekommen sind, fehlen, besteht ein gewisser Zweifel an diesen Werten.
Diffusion ist ein thermisch aktivierter Prozess. Der Diffusionskoeffizient D˜ hängt über die Arrhenius-
gleichung mit der Temperatur T und der Aktivierungsenergie Ea zusammen:






Dabei ist D0 der Vorfaktor und R die allgemeine Gaskonstante. Für die Literaturwerte der Volumendiffusion
lässt sich dieser thermisch aktivierte Zusammenhang in Abbildung 3.2 erkennen. Der Fit der aufgeführten
Literaturwerte unter Vernachlässigung der Werte bei 850 und 700 ◦C aufgrund der oben genannten Zweifel
ergibt den folgenden Zusammenhang:






Für die Korngrenzdiffusion ist der Verlauf des Diffusionkoeffizienten schwierig abzuschätzen, da nur ein
Wert bei 1.200 ◦C bekannt ist. Bei 1.200 ◦C ist demnach der Korngrenzdiffusionskoeffizient 5 Größenord-
nungen größer als der der Volumendiffusion. Es ist anzunehmen, dass die Aktivierungsenergie für Korn-
grenzdiffusion geringer ist, als die für Volumendiffusion. Ein Verhältnis von 0,8 ist beispielhaft für die Kation-
diffusion in verschieden dotiertem ZrO2 gegeben [128]. Damit wird der Unterschied zwischen Volumen- und
Korngrenzdiffusion mit sinkender Temperatur größer. Das bedeutet auch, dass mit sinkender Temperatur im
Verhältnis mehr Sr entlang der Korngrenzen als durch das Volumen diffundiert. Für die Gesamtmenge an
Sr, die durch eine CGO-Schicht pro Zeiteinheit diffundiert, ist dabei allerdings der Anteil der Korngrenzen
am Gesamtvolumen entscheidend (siehe auch Kapitel 4.1) sowie die Löslichkeit von SrO im CGO.
Die charakteristische Diffusionslänge im Volumen∆z ist abhängig vom Volumendiffusionskoeffizienten D˜Vol




Tabelle 3.1 zeigt die aus den Literaturwerten extrapolierten Diffusionslängen im Volumen für verschiedene
Temperaturen in einem Jahr. Bei 800 ◦C ergibt sich eine Diffusionslänge im Volumen von 3 nm in einem Jahr
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und bei 600 ◦C von weniger als 1 nm. Für Temperaturen unterhalb von 800 ◦C ist die Diffusion innerhalb
des Volumens damit nicht mehr nachzuweisen und daher vernachlässigbar. Einzig die Korngrenzdiffusion
ist neben der Löslichkeit von SrO in CGO relevant.
Da nur die Korngrenzdiffusion für Temperaturen unterhalb von 800 ◦C zum Diffusionsprozess beitragen ist
der entscheidende Faktor für die Sr-Menge, die durch eine CGO-Schicht diffundieren kann, der Anteil der
Korngrenzen am Gesamtvolumen (siehe auch Kapitel 4.1). Das bedeutet, die Präparation und damit die
kristalline Struktur der CGO-Schicht ist der bestimmende Faktor für die Sr-Diffusion und damit die Bildung
von blockierendem SrZrO3.
In [88] ist die Vorzugsdiffusion von Sr in CGO über Korngrenzen sehr eindrucksvoll dargestellt. Es werden
SOFCs mit einer dichten Ce0,9Gd0,1O2−δ (CGO10) Barriereschicht, die über gepulste Laserdeposition ab-
geschieden wurde, untersucht. Nach der Sinterung der Kathode bei 1.100 ◦C von 2 h ist SrZrO3 auf dem
YSZ entstanden. Mittels Transmissionselektronenmikroskopie wird festgestellt, dass sich das SrZrO3 ge-
nau unterhalb von Korngrenzen des CGOs gebildet hat. Dabei beginnt die Bildung von SrZrO3 zunächst an
den Stellen, an denen eine Korngrenze des CGOs auf dem YSZ endet [88]. Von dort aus breitet sich das
SrZrO3 auf der Grenzfläche zwischen YSZ und CGO aus. Die so gebildeten SrZrO3-Körner bedecken etwa
40 % der Grenzfläche nach der Präparation. Während des Betriebs der Zelle für 1.500 h bei 650 ◦C und
0,75 A/cm2 ändert sich die Menge an SrZrO3, die hier mittels Energiedispersiver Röntgenspektroskopie
eingeschätzt wird, nicht [88].
Abbildung 3.2: Diffusionskoeffizient von Sr in CGO; Literaturwerte für Korngrenzdiffusion [129] und
Volumendiffusion [19,85,129,130]. Eingetragen ist auch die Arrheniusanpassung der Volumendiffusion.
Tabelle 3.1: Extrapolierter Diffusionskoeffizient aus [19, 85, 129, 130] für Sr-Volumendiffusion in CGO und
charakteristische Diffusionslänge nach einem Jahr
T [◦C] D˜Vol [cm2/s] ∆z 1 Jahr [nm]
1000 6 · 10−18 280
900 1 · 10−19 40
800 9 · 10−22 3
700 3 · 10−24 0,2
600 3 · 10−27 0,006
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4 Grundlagen
In diesem Kapitel werden über das vorangegangene Kapitel hinaus die Grundlagen vorgestellt, die für
diese Arbeit notwendig sind. Ein Schwerpunkt dieser Arbeit liegt in der Charakterisierung von Diffusions-
phänomenen. Daher werden hier die Grundlagen zur Beschreibung der Diffusion in Festkörpern aufge-
stellt. Es wird ein Model entwickelt, mit dem die Widerstandzunahme einer Festoxid-Brennstoffzelle abge-
schätzt werden kann, die durch ionisch isolierendes Strontiumzirkonat zwischen der CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ)
Barriereschicht und dem YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten entsteht. Eine in dieser Arbeit verwendete
experimentelle Methode, die elektrochemische Impedanzspektroskopie, wird erläutert. Des Weiteren wer-
den Methoden der Herstellung dünner kristalliner Schichten, sowie der Materialcharakterisierung
beschrieben.
4.1 Diffusion in Festkörpern
Besteht in einem System ein inhomogenes chemisches Potential µi einer Spezies i , so besteht ein Teil-
chenfluss ~ji entlang des Gradienten des chemischen Potentials ∇µi um das chemische Potential zu homo-
genisieren und damit die Gibbs-Energie des Systems zu minimieren. Dieser Zusammenhang wird durch
die allgemeine Transportgleichung beschrieben:
~ji = − Li · ∇µi (4.1)
Dabei ist Li der sogenannte Transportkoeffizient. Ist ein Gradient in der Konzentration ∇ci die Ursache der
Diffusion, so kann die allgemeine Transportgleichung (4.1) in das 1. Fick’sche Gesetz überführt werden:
~ji = −D˜i · ∇ci (4.2)
Die Proportionalitätskonstante D˜i ist der effektive Diffusionskoeffizient. Die Tilde verdeutlicht, dass hier
keine Prozesse für verdünnte Lösungen betrachtet werden, sondern Prozesse, in denen eine hohe Kon-
zentration vorliegt. Der Diffusionskoeffizient ist über die Konzentration ci und die Aktivität ai mit dem Trans-
portkoeffizienten Li verknüpft:






Ursachen für die Diffusion in Festkörpern sind Konzentrations- oder Aktivitätsunterschiede einer Spezies
innerhalb einer Phase oder zwischen angrenzenden Phasen. Die Kinetik der Diffusion ist allein durch den
Transportkoeffizienten Li bestimmt. Dieser ist allerdings in heterogenen oder Kompositsystemen eine ge-
mittelte Größe, da verschiedene Diffusionspfade bestehen können. Eigendiffusion kann durch Verwendung
von Isotopen (zum Beispiel 18O oder geeignete radioaktive Isotope), die Diffusion von Fremdphasen kann
direkt durch Einbringen der entsprechenden Spezies untersucht werden [131–133].
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4.1.1 Klassifizierung der Diffusionsmechanismen
Die Diffusion in realen Festkörpern mit Grenzflächen wie Korngrenzen oder Oberflächen kann prinzipiell
entlang dreier Pfade ablaufen, siehe Abbildung 4.1.
4.1.1.1 Volumendiffusion
Im Kristallinneren können sich Teilchen entweder über Gitterleerstellen oder über Zwischengitterplätze fort-
bewegen. Im reinen Kristall im chemischen Gleichgewicht können zwei Arten von Fehlordnungsgleich-
gewichten vorliegen. Schottky-Fehlordnungen entstehen, wenn ein Kation sowie ein Anion ihre Gitter-
plätze verlassen, zwei unbesetzte Gitterplätze hinterlassen, und sich an einer anderen Stelle anlagern.
Dies geschieht vor allem nahe Grenzflächen. Das sind innere und äußere Oberflächen, Korngrenzen und







K + A + K (4.4)
Ein Anion A auf einem Aniongitterplatz (Index A) ohne eine relative Ladung (hochgestellter Index x) und ein
Kation K auf einem Kationgitterplatz (Index K ) ohne eine relative Ladung (hochgestellter Index x) gehen
über in eine Leerstelle V im Aniongitter (Index A) mit Z relativen negativen Ladung (hochgestellter Index
Z ′), eine Leerstelle V im Kationengitter (Index K ) mit Z relativen positiven Ladung (hochgestellter Index
Z•) sowie einem Anion A und einem Kation K auf einem nichtregulären Gitterplatz. Frenkel-Fehlordnungen
entstehen, wenn ein Kation seinen regulären Gitterplatz verlässt und einen Zwischengitterplatz (Index i)
besetzt:







Dabei entsteht eine Leerstelle im Kationengitter, die Z -fach negativ geladen ist, sowie ein mit einem
Kation besetzter Zwischengitterplatz, der Z -fach positiv geladen ist. Sogenannte Anti-Frenkel-Fehl-









Diese Fehl- und Leerstellen können durch das Gitter wandern, was einem Transport des jeweiligen
Teilchens entspricht. Dieser Hopping-Mechanismus ist der langsamste der aufgeführten Transportprozes-
se. Die Gleichgewichtskonzentrationen der Fehlstellen können durch Verunreinigungen sowie Dotierungen
beeinflusst, beziehungsweise eingestellt werden.
a) Volumendiffusion b) Korngrenzdiffusion c) Diffusion im porösen Medium
Abbildung 4.1: Diffusion in Festkörpern, Einteilung in drei Mechanismen; die Transportgeschwindigkeit
nimmt von links nach rechts zu.
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4.1.1.2 Korngrenzdiffusion
Schnellere Diffusion findet entlang innerer und äußerer Grenzflächen statt. Im Vergleich zum Kristall-
gitter besteht hier eine geringere Dichte sowie teilweise freie Bindungen, wodurch die diffundierende Spe-
zies schwächer gebunden und damit mobiler ist. Der Diffusionskoeffizient für Korngrenzdiffusion kann viele
Größenordnungen größer sein als der für Volumendiffusion. Bei der Diffusion von Sr durch Ce0,8Gd0,2O2−δ
unterscheiden sie sich um 5 Größenordnungen bei 1200 ◦C [129] (siehe auch Abbildung 3.2). Dieser Un-
terschied nimmt mit abnehmender Temperatur weiter zu.
4.1.1.3 Diffusion im porösen Medium / entlang Oberflächen
Der Transport im porösen Medium ist wesentlich schneller als in den vorherigen beiden Fällen. Hier findet
der Transport vor allem in der Gasphase in Form von Verdampfung und späterer Kondensation an einer
anderen Stelle statt. Daneben kann der Transport auch wie oben entlang der Grenzflächen geschehen.
Abbildung 4.2 zeigt die Diffusionskoeffizienten für Selbstdiffusion von fcc-Metallen entlang der drei
Diffusionspfade. Der Unterschied im Wert und in den Aktivierungsenergien wird deutlich. Die Diffusion ent-
lang Oberflächen verläuft am schnellsten. Der Diffusionskoeffizient für Oberflächendiffusion ist etwa eine
Größenordnung größer als der der Korngrenzdiffusion. Die Aktivierungsenergie ist vergleichbar. Der Volu-
mendiffusionskoeffizient ist bei der Schmelztemperatur etwa drei Größenordnungen kleiner als der Korn-
grenzdiffusionskoeffizient. Die Aktivierungsenergie der Volumendiffusion ist wesentlich größer als die der
Korngrenzdiffusion, sodass der Unterschied der Diffusionskoeffizienten mit sinkender Temperatur weiter
zunimmt.
4.1.2 Diffusionskinetik im Volumen und entlang innerer Grenzflächen
In dieser Arbeit wird die Diffusion in dichten Schichten untersucht. Daher wird die Kinetik für die Diffusion im
Volumen und entlang innerer Grenzflächen näher klassifiziert. Wie im vorangehenden Abschnitt erläutert,
bestehen in realen Festkörpern ohne Porenvolumen zwei Diffusionspfade: 1. Transport durch die Volumen-
phase und 2. Transport entlang Grenzflächen mit einem gegenüber dem Volumen vergrößertem Diffusions-
koeffizienten. Daher setzt sich der effektive Diffusionskoeffizient D˜ aus zwei Anteilen zusammen, aus dem
Volumendiffusionskoeffizient D˜Vol und dem Diffusionskoeffizienten für die Korngrenzdiffusion D˜Korngr .
Die Kinetik der Diffusion in dichten Festkörpern wurde von Harrison an Hand der mittleren Diffusions-
länge im Volumen
√
D˜Vol · t in drei Regimes eingeteilt [134,135]. Diese sind abhängig vom Volumendiffusi-
onskoeffizienten D˜Vol und der Diffusionsdauer t , sowie dem mittleren Abstand d der Korngrenzen, die die
schnellen Diffusionspfade darstellen, siehe Abbildung 4.3.
Abbildung 4.2: Selbstdiffusion in fcc-Metallen; Diffusionskoeffizienten für Volumendiffusion, Korngrenz-




Abbildung 4.3: Klassifizierung der Diffusionskinetik nach Harrison [134,135], hier veranschaulicht in einem
Modell mit parallelen Korngrenzen der Breite δ und konstantem Kornabstand d ; die Hauptdiffusionsrichtung
z verläuft hier von oben nach unten; a) Diffusion im Volumen und entlang der Korngrenzen ist vergleich-
bar schnell; b) Nahe der Oberfläche trägt Volumendiffusion bei, mit zunehmendem Abstand überwiegt die
Korngrenzdiffusion; c) Diffusion findet nur entlang Korngrenzen statt.
Regime A:
√
D˜Vol · t  d
Ist die mittlere Diffusionslänge im Volumen wesentlich größer als der mittlere Abstand der Körner d , so
diffundiert die Spezies nicht nur senkrecht zur Quelle, das heißt in Abbildung 4.3a) in z-Richtung, sondern
auch in x-/y-Richtung. Damit kann die Spezies benachbarte Korngrenzen überwinden und durch mehrere
Körner diffundieren, was zu einem Konzentrationsausgleich zwischen den Diffusionspfaden führt. Es bildet
sich ein Diffusionsprofil, in dem beide Bereiche geometrisch gewichtet beitragen. Dies ist der Fall bei hohen
Temperaturen, langen Auslagerungszeiten, kleinen Körnern und wenn die Diffusionskoeffizienten D˜Vol und
D˜Korngr ähnliche Werte haben.
Regime B: δ <
√
D˜Vol · t < d
Die mittlere Diffusionslänge im Volumen ist größer als die Korngrenzbreite δ, aber kleiner als der mittlere
Abstand der Körner d . Die Korngrenzbreite δ ist typischerweise in der Größenordnung von 1 nm [137,138],
siehe Abschnitt 4.2. Die Diffusion im Volumen ist wesentlich langsamer als die Diffusion entlang der Korn-
grenzen. Es kommt nicht zum Konzentrationsausgleich zwischen den beiden Pfaden. Von der Oberfläche
aus diffundiert nur ein geringer Teil ins Volumen. Nahe der Quelle ist der Anteil der Volumendiffusion groß




D˜Vol · t < δ
Die Diffusion im Volumen ist nahezu unterdrückt, die Spezies diffundiert ausschließlich entlang der Korn-
grenzen. Dies ist der Fall wenn der Korngrenzdiffusionskoeffizient wesentlich größer als der Volumendiffu-
sionskoeffizient ist, sowie für große Körner, niedrige Temperaturen und kurze Auslagerungsdauern.
4.1.3 Analyse von Diffusionsprofilen
In Auslagerungsexperimenten stellt sich abhängig von der Diffusionsdauer t ein Konzentrationsprofil c(~x , t)
der diffundierenden Spezies ein. Die Kombination des 1. Fick’schen Gesetzes (4.2) mit der Kontinuitäts-
gleichung (4.7) ergibt den Zusammenhang zwischen der zeitlichen und räumlichen Änderung der Konzen-
tration, bekannt als das 2. Fick’sche Gesetz (4.8).
∇~j = − ∂
∂t
c(~x , t) (4.7)
∂
∂t
c(~x , t) = D˜ · 4c(~x , t) (4.8)
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Hierbei wird angenommen, dass der Diffusionskoeffizient D˜ unabhängig von der Konzentration ist. Damit ist
D˜ räumlich invariant, und somit verschwindet der Gradient ∇D˜. Für die Auswertung von Diffusionsprofilen,
muss das 2. Fick’sche Gesetzt (4.8), für die gegebenen Randbedingungen gelöst werden.
In dieser Arbeit werden Diffusionsprofile mittels Sekundärionenmassenspektrometrie (SIMS, siehe
Abschnitt 4.6.4) bestimmt. Dabei wird die Verteilung der Elemente innerhalb aufeinander folgender
dünner Schichten, parallel zur Probenoberfläche (x-/y-Richtung) mit zunehmenden Abstand z zur Ober-
fläche, bestimmt. So entsteht ein Profil der mittleren Elementkonzentration C(z, t) in Abhängigkeit vom





c(~x , t) dx dy (4.9)
In den Experimenten lagen die folgenden Randbedingungen vor:
• Auf der zu untersuchenden Probe befindet sich eine Schicht, die als Diffusionsquelle dient. In
dieser Schicht besteht ein großer Vorrat der diffundierenden Spezies und deren Konzentration COberfl
bleibt über die Versuchsdauer innerhalb dieser Schicht konstant. An der Oberfläche der eigentlich zu
untersuchenden Probe stellt sich eine konstante Konzentration C0 ein, die von der Konzentration in
der Quellschicht COberfl verschieden ist.
• Die Probe besteht aus parallelen, säulenartigen Körner, wie in den REM-Aufnahmen der CGO-
Schichten in Abschnitt 6.3.1 zu erkennen ist. Damit kann die Diffusion mit dem Modell der gleichmäßig
verteilten, parallelen Korngrenzen beschrieben werden.
• Die Auslagerungsdauer wurde abhängig von der Temperatur so gewählt, dass die diffundierende
Spezies nicht bis zum gegenüberliegenden Rand der Probe gelangt. Damit können die Diffusions-
profile unter den Randbedingungen der Diffusion im halbunendlichen Raum beschrieben werden.
Für die Auswertung der Profile wird die Konzentration C(z, t) bezüglich der maximalen Konzentration C0
und der Hintergrundkonzentration in der Probe CHintergr normiert:
C(z, t) =
C(z, t)− CHintergr
C0 − CHintergr (4.10)
Im Folgenden sind die Gleichungen der normierten Konzentrationen für die drei Regimes unter den
genannten Randbedingungen aufgeführt. Veranschaulicht sind sie in Abbildung 4.4.
Regime A:
√
D˜Vol · t  d
Da die Diffusion im Volumen und entlang der Korngrenzen gleich schnell verläuft, sind diese beiden Anteile
im Diffusionsprofil miteinander verknüpft. Die normierte Konzentration C(z, t) wird durch eine komplemen-
täre Fehlerfunktion erfc(x) beschrieben. Der effektive Diffusionskoeffizient D˜eff ,A ist geometrisch gewichtet
aus der Korngrenz- und der Volumendiffusion mit dem Faktor fKorngr = 2δ/d1. Die Abbildungen 4.4a) und b)
zeigen schematisch den Verlauf der Konzentration mit zunehmender Diffusionslänge z.




D˜eff ,A · t







D˜eff ,A = fKorngr · D˜Korngr +
(
1− fKorngr
) · D˜Vol [139] (4.12)
1Für quadratische Körner mit der Kantenlänge d und einer Korngrenzbreite δ ergibt sich der Anteil der Korngrenzen an der Quer-




Abbildung 4.4: Schematische Abbildung der Diffusionsprofile der drei Regimes, entsprechend den Glei-
chungen (4.11), (4.13) und (4.15); a) Nicht normiertes Diffusionsprofil gemäß Regime A oder C, lineare
Auftragung; b) Normiertes Diffusionsprofil in halblogarithmischer Auftragung gemäß Regime A oder C; c)
Diffusionsprofil gemäß Regime B. Aufgetragen ist der Logarithmus der normierten Konzentration gegen
den Abstand exponentiert mit 1,2.
Regime B: δ <
√
D˜Vol · t < d
Das Diffusionsprofil besteht aus zwei Bereichen, siehe Abbildung 4.4c). Nahe der Probenoberfläche kann
die Spezies nicht nur in die Korngrenzen, sondern auch ins Volumen eindringen. Damit ergibt sich ein Diffu-
sionsprofil entsprechend Regime A. Im weiteren Verlauf nimmt der Anteil der Volumendiffusion zunehmend
ab, und die Korngrenzdiffusion überwiegt. Für diesen Bereich des Profils ergeben numerische Berechnun-
gen eine Proportionalität zwischen dem Logarithmus der Konzentration und dem Abstand exponentiert mit
1,2. Werden diese beide Größen gegeneinander aufgetragen, so ist die Steigung dieses Graphen verknüpft
mit den Diffusionskoeffizienten:










Diese Näherung, Gleichung (4.13), gilt unter den folgenden Bedingungen [142]:
16 · D˜Vol t
d2






D˜Vol · t < δ
Es findet nur Diffusion entlang der Korngrenzen statt. Damit wird die normierte Konzentration C(z, t) ähnlich
wie im Regime A durch eine komplementäre Fehlerfunktion beschrieben. Der effektive Diffusionskoeffizient
D˜eff ,C ist hier auf den Volumenanteil der Korngrenzen gewichtet.




D˜eff ,C · t
 [133] (4.15)
D˜eff ,C = fKorngr · D˜Korngr (4.16)
Profilanalyse, Detektionsgrenze
In dieser Arbeit werden Diffusionsprofile mittels Sekundärionenmassenspektrometrie bestimmt. Für deren
Auswertung sind Diffusionslängen in der Größenordnung von mindestens 100 nm erforderlich. Bei einer




D˜ t ⇒ D˜ > 10−16 cm2/s (4.17)
Das bedeutet, Diffusionskoeffizienten, die kleiner als dieser Schwellenwert sind, können in den hier durch-
geführten Experimenten nicht bestimmt werden. Entweder müsste die Auslagerungszeit verlängert, oder
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die Auflösung der Diffusionsprofile erhöht werden. In Abbildung 3.2 sind die Literaturwerte der Sr-Diffusions-
koeffizienten [19, 85, 129, 130] dargestellt. Durch Extrapolation dieser Werte ergeben sich Volumen-
diffusionskoeffizienten von 9·10−22 cm2/s bei 800 ◦C und von 3·10−27 cm2/s bei 600 ◦C. Diese Werte liegen
weit unterhalb des genannten Schwellenwertes. Daher kann in diesem Temperaturbereich von Volumen-
diffusion abgesehen werden. Die in der vorliegenden Arbeit durchgeführten Diffusionsexperimente entspre-
chen daher dem C Regime.
4.2 Korngrenzbreiten von Keramiken
Die Korngrenze ist eine Grenzschicht zwischen zwei angrenzen Kristalliten innerhalb eines Festkörpers. Die
Kristallstruktur ist hier gegenüber dem Volumen verändert, wodurch sich andere Eigenschaften in Bezug
auf Leitfähigkeit und Diffusion ergeben. Es bestehen meist freie Bindungen und Gitterfehler, es können sich
Ladungsträger und auch Fremdatome entlang der Korngrenzen ansammeln.
Die räumliche Abgrenzung der Korngrenzen vom Volumen ist schwierig. In hochauflösenden Trans-
missionselektronenmikroskopie-Aufnahmen (TEM) können Bereiche veränderter Kristallinität nachgewie-
sen werden, siehe beispielhaft Abbildung 4.5. Diese strukturelle Korngrenze muss aber nicht der Zone
veränderter Eigenschaften entsprechen. TEM Aufnahmen nach Tracer-Experimenten bilden die Bereiche
ab, an denen sich die diffundierende Spezies bevorzugt anlagert, was der effektiven Korngrenze entspricht,
siehe beispielhaft Abbildung 4.6 und 4.7.
Die Korngrenze kann durch verschiedene Diffusionsexperimente quantifiziert werden. Wie im vorangegan-
genen Kapitel beschrieben, wird die Diffusion in 3 Regimes eingeteilt, siehe Abschnitt 4.1.3. Im B-Regime
verläuft die Diffusion innerhalb der Korngrenzen und zu einem gewissen Teil auch innerhalb des Volumens.
Im C-Regime verläuft die Diffusion nur entlang der Korngrenzen. Ist es nun möglich durch Einstellung der
Temperatur und der Diffusionsdauer Messungen sowohl im B- und auch im C-Regime durchzuführen, so
lässt sich die effektive Korngrenzbreite δ berechnen.
Abbildung 4.5: TEM-Abbildung einer Kippversetzungs-korngrenze in CGO10; die Korngrenzbreite δ wird
optisch mit 2,9 nm abgeschätzt [143].
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Tabelle 4.1 gibt eine Übersicht der Literaturwerte. Eingetragen ist das jeweilige System (diffundieren-
de Spezies und Matrix), die berechnete Korngrenzbreite, beziehungsweise Raumladungszone, sowie die
Literaturstelle und das Erscheinungsjahr. Von den meisten Autoren wird die Korngrenze in Metallen zu 0,5
- 1 nm abgeschätzt [137, 144–147] und die Korngrenze in Keramiken zu 1 - 3 nm [90, 138, 143, 148–153].
Eine Korngrenzbreite im Bereich von 0,3 - 1 nm wird allgemein von vielen Autoren anerkannt, ohne sie
selbst zu messen [85,128,154–169].
Abbildung 4.6: Ti-Diffusion in YSZ; oben: TEM-Aufnahmen dünner Schichten parallel zur Probenoberflä-
che; unten: Ti-Konzentrationsprofil; die Korngrenzbreite δ wird als 1 nm angenommen [166].
Abbildung 4.7: Yb-Y-Interdiffusion in einem YAG-Bikristall (Y-Al-Garnet); TEM-Aufnahme und nano-
Röntgenfluoreszenz; die Korngrenzbreite δ wird optisch mit 2 nm [153].
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Tabelle 4.1: Literaturüberblick der Breite δ der Korngrenze in Metallen und Keramiken; EIS = elektrochemi-
sche Impedanzspektroskopie
Material Methode δ [nm] Quelle Jahr
Metalle Annahme 0,5 [144] 1951
Au Schraubenversetzung Elektronendiffraktometrie 0,8 [145] 1981
Au Kippversetzung Elektronendiffraktometrie 1,5 - 1,9 [145] 1981
Cu, Bi Elektronendiffraktometrie 3 [145] 1981
Ag-Diffusion in Ag Diffusion B-/C-Regime 0,5 [146] 1992
fcc-Metalle Diffusion B-/C-Regime 0,5 [137,146,147] 1992
Al2O3 Elektronendiffraktometrie 6,0 - 9,0 [170] 1980
Ni in NiO Diffusion B-/C-Regime 0,7 [138] 1981
O2-Diffusion in CaAl2Si2O8 Diffusion B-/C-Regime 3 [148] 1995
CaxZr1−xO2 EIS, TEM 1 [90] 1996
(La,Ca)CrO3 TEM 1 - 2 [149] 1999
3YSZ, Raumladungszone EIS, TEM 5 [91] 2003
CGO, CeSmO, CeLaO, CeYO EIS, TEM 1 - 2 [150] 2006
(La,Ca)CrO3 TEM 1 - 2 [151] 2007
CGO10 EIS, TEM 2,6 [143] 2008
CGO20 EIS, TEM 1,4 [143] 2008
YSZ EIS 1 [152] 2011
Yb-Y-Interdiffusion in Y-Al-Garnet TEM 2 [153] 2011
4.3 Widerstanderhöhung durch eine blockierende SrZrO3-
Zwischenschicht
Wie in Abschnitt 2.4 dargestellt, kann die Bildung von Strontiumzirkonat, das die Sauerstoffionenleitung blo-
ckiert [24], zur Degradation der SOFC beitragen. Strontium diffundiert von der LSCF (La0,58Sr0,4
Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode durch die CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriere zum YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten
und bildet dort isolierendes SrZrO3. Wie im vorangegangenen Abschnitt 4.1.3 dargestellt, ist Volumendiffu-
sion von Kationen in CGO für Temperaturen unterhalb von 800 ◦C vernachlässigbar. Daher diffundiert das
Strontium ausschließlich entlang der CGO-Korngrenzen. An der CGO/YSZ-Grenzfläche bildet das Stronti-
um mit Zirkon aus dem YSZ-Elektrolyten SrZrO3. Die SrZrO3-Kristallite nukleieren bevorzugt unterhalb von
CGO-Tripelpunkten [88]. Von dort aus wachsen die SrZrO3-Kristallite entlang der CGO/YSZ-Grenzfläche,
bevorzugt unterhalb der Kanten der CGO-Körner.
Im Folgenden wird abgeschätzt, wie sich das auf dem Elektrolyten ausbreitende SrZrO3 auf den Widerstand
der Zelle auswirkt. Zunächst wird ein geometrisches Modell entwickelt, das den Widerstand abhängig vom
Bedeckungsgrad der CGO/YSZ-Grenzfläche mit SrZrO3 herleitet. Im zweiten Schritt wird die Zeit bestimmt,
bis dieser Anteil des Querschnitts bedeckt ist. Damit kann abgeschätzt werden, wie sich der Widerstand
der Zelle durch die Ablagerung von SrZrO3 auf dem Elektrolyten mit der Zeit entwickelt.
4.3.1 Geometrisches Modell
Für die Bestimmung des Beitrags von SrZrO3 zum Widerstand der SOFC werden die folgenden Annahmen
getroffen:
• Die Sauerstoffionenleitfähigkeit von SrZrO3 ist gering [24], sie wird auf null gesetzt. Das SrZrO3
blockiert daher die aktive Oberfläche des Elektrolyten.
• Das SrZrO3 bildet sich nur an der Grenzfläche zwischen der CGO- und der YSZ-Schicht.
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• Nur der Widerstand des CGO-/YSZ-Schichtverbundes erhöht sich durch das SrZrO3, der Widerstand
der Kathode und der Anode bleibt unverändert.
• Die Leitfähigkeit der CGO-Schicht wird durch das in ihr gelöste Sr nicht beeinträchtigt.
• Die SrZrO3-Körner haben eine konstante Dicke, sie wachsen nur entlang der CGO/YSZ-Grenzfläche.
Es ändert sich nur der Bedeckungsgrad der Grenzfläche.
• Die SrZrO3-Körner erstrecken sich in die CGO-Schicht hinein, die YSZ-Schicht bleibt unverändert
flach.
Ist kein SrZrO3 vorhanden, so ist der flächenspezifische Widerstand (ASR: Area specific resistance) des
CGO/YSZ-Schichtverbundes gegeben durch:









Dabei ist li die Dicke der jeweiligen Schicht, und σi die Leitfähigkeit.
4.3.1.1 Dicke Schichten, kleine Körner
Folgende Betrachtung gilt, wenn die CGO- und YSZ-Schicht dicker sind als die CGO-Korngröße. Die
genaue Abgrenzung der Fälle wird in Abschnitt 4.3.1.2 erläutert.
4.3.1.1.a) Geringe Bedeckung
Hat sich erst wenig SrZrO3 an der CGO/YSZ-Grenzfläche gebildet, so befindet sich das SrZrO3 haupt-
sächlich unterhalb der CGO-Tripelpunkte, siehe Abbildung 4.8b). Sind die SrZrO3-Partikel klein, so wird
die Stromverteilung kaum beeinflusst und kann als homogen angenommen werden. Der Widerstand der
CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtfolge besteht aus drei Anteilen: Der Widerstand der CGO- und der YSZ-Schicht,
sowie der Widerstand der Schicht, in der das SrZrO3 gebildet wird, siehe Abbildung 4.8a). Der Widerstand












Dabei ist A der Querschnitt der Zelle. Die innerste Schicht, in der das SrZrO3 gebildet wird, hat eine konstan-
te Dicke lSrZrO3. Der Querschnittanteil, der von SrZrO3 bedeckt ist, sei α. Damit steht der Teil α des Quer-
schnitts nicht mehr für die Ionenleitung zur Verfügung. Einzig durch den freien Querschnittanteil A (1 − α)
kann der Strom fließen. Der Widerstand dieser Schicht ist gegeben durch:
a) b)
Abbildung 4.8: Bildung von SrZrO3 an der CGO-/YSZ-Grenzfläche, geringe Bedeckung; a) Seiten-
ansicht; schematische Abbildung der ionischen Stromverteilung (durchgezogene Linien) und des elek-
trischen Potentials (gestrichelte Linien); b) Querschnittansicht; SrZrO3 nukleiert bevorzugt unterhalb der
CGO-Tripelpunkte.
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Für geringe Bedeckungen ergibt die Kombination der Gleichungen (4.19) und (4.20) den Gesamtwiderstand
des CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtverbundes in Abhängigkeit von der Querschnittbedeckung α mit SrZrO3. Der
flächenspezifische Widerstand ist gegeben durch:






Ist ein großer Teil des Querschnitts mit SrZrO3 bedeckt, so ist die Stromverteilung nahe der SrZrO3-Schicht
inhomogen. Die CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtfolge wird in 5 Regionen aufgeteilt, siehe Abbildung 4.9a). Der
Widerstand der innersten Schicht, in der das SrZrO3 gebildet wird, wird auch in diesem Fall durch Glei-
chung (4.20) beschrieben. Der Widerstand der CGO- und YSZ-Schicht besteht jeweils aus zwei Anteilen.
Einem äußeren Bereich, in dem die Stromverteilung durch das SrZrO3 nicht beeinträchtigt wird und daher
homogen ist, und einem inneren Bereich, in dem die Stromverteilung inhomogen ist.
Mit zunehmender Menge an SrZrO3 wachsen die SrZrO3-Körner von den CGO-Tripelpunkten ausgehend
unterhalb der CGO-Korngrenzen entlang der Grenzfläche. Sie bilden ein Netzwerk, das SrZrO3-freie
Bereiche umschließt, siehe Abbildung 4.10. Ist der Querschnitt zu einem großen Anteil an SrZrO3 bedeckt,
dann sind die SrZrO3-freien Bereiche, durch die der Strom nur noch fließen kann, schmal und haben unter-
einander einen großen Abstand. Die Stromdichte ist in diesen Bereichen stark erhöht und diese Bereiche
können durch Punktkontakte beschrieben werden, siehe Abbildung 4.9b).
Bei N Punktkontakten mit dem Abstand d und dem Durchmesser b der SrZrO3-freien Bereiche, kann das
Potential nahe der Punktkontakte als kugelförmig angenommen werden. Spätestens ab dem Abstand d/2
beeinträchtigen sich die kugelförmigen Potentialverläufe und eine mathematische Beschreibung wird an-
spruchsvoll. Der Einfachheit halber wird diese Region der Dicke d/2 durch N Halbkugeln angenähert, die











i = {CGO, YSZ} (4.22)
a) b)
Abbildung 4.9: Bildung von SrZrO3 an der CGO-/YSZ-Grenzfläche, große Bedeckung; a) Seitenansicht;
b) Modell der Stromverteilung durch Punktkontakte: Die ”Wiederholungseinheit” zur Berechnung von R innenCGO
und R innenYSZ ist hervorgehoben.
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N · b2 (4.25)





→ b = d · √1− α (4.27)
Abbildung 4.10: Querschnitt zur Berechnung der Flächenanteile von CGO und SrZrO3.
Die CGO-Körner werden durch regelmäßige Sechsecke beschrieben. SrZrO3 lagert sich unter den Kanten
der Sechsecke mit gleichmäßig zunehmender Breite ab, siehe Abbildung 4.10. Die Gleichungen (4.24)
und (4.25) beschreiben die Querschnittflächen, die von CGO und SrZrO3 bedeckt sind. Damit können die













1− α − 1
)
i = {CGO, YSZ} (4.28)
Der durch die Punktkontakte beschriebene Bereich erstreckt sich über eine Breite, die halb so groß ist wie









· lYSZ − d/2
A
(4.29)
Die Kombination der Gleichungen (4.20), (4.28) und (4.29) ergibt den Gesamtwiderstand des CGO/SrZrO3/
YSZ-Schichtsystems in Abhängigkeit von der Querschnittbedeckung α mit SrZrO3. Der flächenspezifische
Widerstand für dicke CGO- und YSZ-Schichten, kleine CGO-Körner sowie große Bedeckungen ist damit
gegeben durch:






















4.3.1.1.c) Zusammenführung geringe und große Bedeckung
Die Widerstandzunahme gemäß der Modelle a) und b) ist in Abbildung 4.11 gezeigt. Das Modell a) der
homogenen Stromverteilung ist nur eine Näherung bei geringen Bedeckungen α, das Modell b) der Punkt-
kontakte nur bei großen Bedeckungen. Die beiden Modelle unterscheiden sich um den letzten Term in
Gleichung (4.30) (vergleiche mit Gleichung (4.21)). Dieser Term ist für kleine Bedeckungen α negativ, was
einer Widerstandverminderung entspräche (siehe Kurve b) in Abbildung 4.11). Dieser Term wird daher erst








≈ 87 % (4.31)
Das heißt, wenn die Bedeckung α kleiner als 87 % ist, wird die Stromverteilung als homogen angenä-
hert und der letzte Term in Gleichung (4.30) ist nicht vorhanden. Ist die Bedeckung α größer als 87 %,
wird die Stromverteilung in den inneren Bereichen durch die Punktkontakte, entsprechend dem letzten
Term in Gleichung (4.30) beschrieben. Diese Fallunterscheidung wird durch die δ-Funktion ausgedrückt.
Der flächenspezifische Widerstand für dicke CGO- und YSZ-Schichten sowie kleine CGO-Körner ist damit
gegeben durch:
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Abbildung 4.11: Widerstandzunahme durch Bildung von SrZrO3 an der CGO/YSZ-Grenzfläche; Vergleich
der Beiträge der SrZrO3-Schicht und der Punktkontakte.





















· δ (α− 87 %) (4.32)
Diese Widerstandzunahme ist in Abbildung 4.11 als Kurve c) gezeigt. Bei geringen Bedeckungen folgt der
Verlauf des Gesamtwiderstandes Modell a). Bei 87 % Bedeckung wird der zusätzliche Term gemäß Modell
b) hinzugefügt. Dadurch erhöht sich der Widerstand deutlich und ein Knick ist im Graphen vorhanden.
Oberhalb von 87 % ist der Gesamtwiderstand die Summe aus Kurve a) und b).
4.3.1.2 Dünne Schichten, große Körner
Sind die inneren Bereiche, die durch die Punktkontakte beschrieben werden, schmaler als der halbe CGO-
Kornabstand d/2 (siehe Abbildung 4.12a)), so muss das Modell angepasst werden. Bei geringen Bede-
ckungen wird die Stromverteilung wieder als homogen angenommen. Bei großen Bedeckungen wird der
Widerstand ebenfalls wieder durch Punktkontakte beschrieben. Allerdings muss hier die Obergrenze der
Integration bei der Berechnung der Punktkontakte verringert werden, wie in Anhang A erläutert. Wie in
Abbildung 4.12b) veranschaulicht, erstrecken sich die Halbkugeln der Punktkontakte nicht mehr bis zum
Radius d /2, bis sie sich gegenseitig berühren, sondern nur bis zu einem geringeren Wert, gegeben durch
die Schichtdicke lYSZ (beziehungsweise lCGO− lSrZrO3). Außerdem ist bei großen Bedeckungen kein äußerer






) KYSZ = d2lYSZ (4.33)
Der Widerstand für Ki ≥ 1 ist gegeben durch:
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3 + K 2i
)2
= 86− 100 % (4.35)
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Die Konstante ci gibt wiederum den Grenzwert für α an, ab dem die Stromverteilung als inhomogen be-
trachtete wird. ci ist der Wert der Querschnittbedeckung α, ab dem der Widerstand der Punktkontakte
größer ist als der Widerstand bei einer homogenen Stromverteilung.
Bei Ki = 1 entspricht die Konstante ci dem vorherigen Grenzwert für α von 87 %. Mit zunehmendem Ki




3 = 1, 35. Hier liegt der Grenzwert für
α bei 86 %. Mit steigendem Ki steigt danach auch die Konstante ci , bis sie schließlich gegen 1 strebt.




< d/2 und/oder lYSZ < d/2 allerdings stark vereinfacht. Die in Abbildung
4.12b) dunkel dargestellten Bereiche werden für den Widerstand nicht beachtet. In der hier vorliegenden
Geometrie entsprechen diese vernachlässigten Bereiche allerdings teilweise mehr als 50 % des Volumens
dieser Schicht. Das Modell kann daher nur eine Untergrenze des Widerstands für diesen Fall angeben.
4.3.1.3 Zusammenfassung geometrisches Modell
Die Widerstandszunahme der CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtfolge mit zunehmender Querschnittbedeckung mit
SrZrO3 ist durch drei Terme gegeben:
ASR(α) = ASRCGO + ASRSrZrO3 + ASRYSZ (4.36)






Der Widerstand der CGO- und der YSZ-Schicht muss für das jeweilige Verhältnis der CGO-/YSZ-Schicht-
















· δ (α− 87 %) Ki < 1








1− α − Ki
)
· δ (α− ci ) Ki ≥ 1
(4.38)
Dabei ist ASR0i gegeben durch Gleichung (4.18), Ki durch (4.33) und ci durch (4.35). Der schematische
Verlauf entspricht Kurve c) in Abbildung 4.11.
a) b)
Abbildung 4.12: Bildung von SrZrO3 an der CGO-/YSZ-Grenzfläche, dünne Schichten; a) Seitenansicht;
b) Querschnittansicht; Vergleich der Schichtdicke; Die dunkel markierten Bereiche des Probenvolumens
werden vernachlässigt und tragen nicht zum Widerstand bei.
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4.3.2 Zeitskala
Es wird angenommen, dass der zeitlich bestimmende Faktor der SrZrO3-Bildung die Diffusion von Sr durch
die CGO-Schicht ist. Die Kinetik der SrZrO3-Bildung wird vernachlässigt. Damit wird das Sr, sobald es die
CGO/YSZ-Grenzfläche erreicht, instantan in SrZrO3 umgesetzt. Um die Dauer zu bestimmen, in der der
Anteil α des Querschnitts mit SrZrO3 bedeckt ist, muss der Gesamtfluss von Sr durch die CGO-Schicht
bestimmt werden. Dieser ist, wie schon in Kapitel 4.1.2 erläutert, gegeben durch das 1. Fick’sche Gesetz:
~jSr = −D˜Sr · ∇cSr (4.39)
Der Fluss gibt an, wie viel Sr pro Zeiteinheit und Querschnittfläche die CGO-Schicht durchströmt. Im qua-
sistationären Fall nimmt die Konzentration des diffundierenden Strontiums über die Diffusionslänge (das
ist hier die Dicke der CGO-Schicht lCGO) linear ab. Damit ist der Gradient der Konzentration konstant und
gegeben durch die Differenz der Konzentration an den beiden Grenzen der CGO-Schicht, geteilt durch die
Dicke dieser Schicht:
∇cSr = ∆cSr ,CGOlCGO =
cSrO |SrO/CGO − cSrO |CGO/YSZ
lCGO
(4.40)
Sr kann generell durch die CGO-Schicht im Volumen und entlang der Korngrenzen diffundieren. Der effek-
tive Diffusionskoeffizient D˜Sr ,eff wird mit den Flächenanteilen der beiden Diffusionspfade gewichtet1:





+ D˜Sr ,Korngr · 2 δd (4.41)
Die Korngrenzbreite δ liegt etwa in der Größenordnung von 1 nm [137,138], siehe Abschnitt 4.2, die Korn-
größe der CGO Körner d liegt im Bereich von 100 nm, siehe Abbildung 7.2. Damit liegt der Volumenanteil
der Korngrenzen 2 δ/d bei etwa 0,02. Der Diffusionskoeffizient für Volumendiffusion ist einige Größenord-
nungen kleiner als der für Korngrenzdiffusion. Wie in Abschnitt 3.3 dargestellt, unterscheiden sie sich um
5 Größenordnungen bei 1.200 ◦C [129] und weiter zunehmend bei kleineren Temperaturen. Die 5 oder
mehr Größenordnungen können durch die zwei Größenordnungen des Volumenanteils nicht kompensiert
werden. Damit ist für die hier vorgestellte Betrachtung der Diffusion bei 800 ◦C und niedrigeren Tempe-
raturen die Diffusion im Volumen unerheblich. Unter Vernachlässigung der Diffusion im Volumen ist der
Gesamtfluss an Sr durch die CGO-Schicht damit gegeben durch:




Wenn das Sr die CGO/YSZ-Grenzfläche erreicht hat, bildet es dort SrZrO3. Die SrZrO3-Körner haben eine
konstante Dicke lSrZrO3 , nur ihr Durchmesser und damit der Anteil an bedecktem Querschnitt ASrZrO3 = αA
nimmt zu. Die Gesamtmenge des SrZrO3 auf der CGO/YSZ-Grenzfläche ist dann cSr ,SrZrO3 · lSrZrO3 · αA.
Dies ist die Sr-Menge, die durch den Fluss jSr pro Querschnittfläche und Zeiteinheit durch die CGO-Schicht
transportiert wird. Für den Fluss ergibt sich:
jSr =
cSr ,SrZrO3 · lSrZrO3 · αA
A · t (4.43)
Die Kombination aus Gleichung (4.42) und (4.43) ergibt die Zeit t bis der Querschnitt zu dem Anteil α mit






· cSr ,SrZrO3 · lSrZrO3 · lCGO
∆cSr ,CGO
· α (4.44)
1Für quadratische Körner mit der Kantenlänge d und einer Korngrenzbreite δ ergibt sich der Anteil der Korngrenzen an der Quer-




In einer elektrochemischen Zelle laufen meist mehrere elektrochemische Prozesse und Transportvorgänge
gleichzeitig ab. Mit der Impedanzspektroskopie können diese Prozesse unabhängig voneinander charak-
terisiert werden, sofern die Zeitskalen1 der einzelnen Prozesse unterschiedlich sind. Das System wird mit
einer Wechselspannung oder einem Wechselstrom angeregt und die Antwort abhängig von der variieren-
den Anregungsfrequenz analysiert. Das so erhaltene Impedanzspektrum kann durch ein Ersatzschaltbild
beschrieben werden, dessen Ersatzschaltelemente einzelnen im System ablaufenden elektrochemischen
Prozessen entsprechen.
4.4.1 Hintergrund und Vorgehensweise
Die Impedanz Z ist der Widerstand bei Wechselstrom. Sie ist eine komplexe Größe. Für die formale Berech-
nung werden die reale Spannungs- und die reale Stromfunktion zu komplex wertigen Exponentialfunktionen
U(t), beziehungsweise I(t) erweitert, wobei der Realteil dieser Funktionen den real messbaren Funktionen
entspricht, siehe Gleichung (4.45). Damit ist die Impedanz Z durch den üblichen Quotienten aus Spannung
und Strom, nun allerdings aus den komplexen Größen gegeben (4.46).
U(t) = U0 (cos(ω t) + i sin(ω t)) I(t) = I0 (cos(ω t + ϕ) + i sin(ω t + ϕ)) (4.45)
Z = U(t)I(t) =
U0
I0
ei ϕ = Z ′ + i Z ′′ (4.46)
Die Impedanzspektroskopie ist nur anwendbar, wenn sich das System im stationären Zustand befindet und
sich linear verhält. Das bedeutet, dass die Antwort dieselbe Frequenz wie die Anregung hat, aber eine
veränderte Amplitude und eine Phasenverschiebung hat. Die Impedanz ist daher allein abhängig vom Quo-
tienten der Amplituden von Spannung und Strom, sowie der Phasenverschiebung der beiden Funktionen.
Der Frequenzganganalysator ermittelt aus der Veränderung der Amplitude und Phase des Antwortsi-
gnals gegenüber der Anregung die Impedanz. Diese Messung wird mit variierender Frequenz wiederholt,
sodass ein Spektrum des Real- Z ′ und Imaginärteils Z ′′ der Impedanz abhängig von der Frequenz ermittelt
wird.
Die Impedanz kann durch ein Ersatzschaltbild aus verschiedenen Schaltelementen beschrieben werden.
Zum einen kann bei Kenntnis der im System ablaufenden elektrochemischen Prozesse das Ersatzschalt-
bild festgelegt werden, zum anderen können die einzelnen Ersatzschaltelemente durch Analyse des Im-
pedanzspektrums identifiziert werden. Die Parameter des angepassten Ersatzschaltbildes beschreiben die
Eigenschaften der jeweiligen elektrochemischen Prozesse. Durch Variation der Betriebsparameter können
die einzelnen Prozesse getrennt charakterisiert werden.
4.4.2 Ersatzschaltbild
Das betrachtete elektrochemische System wird durch ein Ersatzschaltbild beschrieben. Dieses Ersatz-
schaltbild setzt sich aus den grundlegenden Schaltelementen (Widerstand, Kondensator und Spule) sowie
komplexeren Schaltelementen, die auf die drei grundlegenden Elemente zurückgeführt werden können,
zusammen. Mit den Kirchhoff’schen Gesetzen wird wie im Gleichstromfall der Gesamtwiderstand eines
Schaltkreises bestimmt.
Das RC-Element beschreibt einen Ladungsdurchtritt an einer Phasengrenze. Dieser hat eine Energiehürde,
was einem Widerstand R entspricht. Des Weiteren entsteht eine räumliche Ladungszone, die einem Kon-
densator der Kapazität C entspricht. Das Schaltbild eines RC-Elements ist daher ein parallel geschalteter
1Die Zeitskala eines elektrochemischen Prozesses ist die Zeit, die es nach dem Einschalten einer konstanten Anregung braucht, bis
der Prozess seinen neuen Gleichgewichtszustand erreicht hat. Der Kehrwert dieser Zeit ist die Resonanzfrequenz des Prozesses.




Widerstand und Kondensator. Die Impedanz des RC-Terms ist gegeben durch:
ZRC =
R





Die Resonanzfrequenz ω0 ist die Frequenz, bei der der Imaginärteil der Impedanz Z ′′ sein Maximum er-
reicht.
Das CP-Element (Constant Phase Element) ist eine Verallgemeinerung des Kondensators, der nur sehr
idealisierte elektrochemische Reaktionen beschreibt. Das R-CP-Element beschreibt Systeme, die räumlich
inhomogene Eigenschaften haben. Seine Impedanz ist:
ZRCP =
R






n ∈ (0, 1] (4.48)
Bei n = 1 ist das CP-Element ein gewöhnlicher Kondensator.
Weitere typische Ersatzschaltelemente sind die Warburgimpedanz zur Beschreibung von Diffusion, und die
Gerischerimpedanz für gemischtleitende Materialien. Darüber hinaus sind noch viele weitere Elemente zur
Beschreibung der Impedanz von beliebig komplexen elektrochemischen Systemen bekannt.
4.4.3 Darstellung
Die zumeist üblichen Darstellungsformen von Impedanzdaten ist das Nyquistdiagramm, in dem der
negative Imaginärteil gegen den Realteil der Impedanz aufgetragen wird, sowie der Bodeplot, in dem
jeweils Real- und Imaginärteil der Impedanz gegen die logarithmisch skalierte Frequenz aufgetragen wer-
den. Im Nyquisdiagramm ist ein RC-Term ein Halbkreis, dessen Mittelpunkt auf der Absizze liegt und dessen
Durchmesser dem Widerstand entspricht.
Abbildung 4.13 zeigt das Ersatzschaltbild und das Nyquistdiagramm für ein R-CP-Elemente mit einem
Vorwiderstand R0 unter Variation des Exponenten n. Der Schnittpunkt mit der Z ′-Achse bei kleinen Fre-
quenzen, das heißt am rechten Rand, beschreibt den Gesamtwiderstand R0 + R. Der Schnittpunkt bei
hohen Frequenzen, das heißt am linken Rand, entspricht dem Vorwiderstand R0. Der Radius des Halb-
kreises ist R/2. Abhängig vom Exponenten n verschiebt sich der Mittelpunkt des Kreises nach unten, und
der Radius nimmt zu. Das Maximum des Imaginärteils wird bei der Resonanzfrequenz ω0 angenommen.
a) b)
Abbildung 4.13: R-CP-Elements mit einem Vorwiderstand R0; a) Ersatzschaltbild; b) Nyquistdiagramm,




Die Analyse von Impedanzdaten erfolgt im Allgemeinen mittels eines Ersatzschaltbildes. In ver-
schiedenen Darstellungen der Messdaten können einzelne Prozesse entsprechend ihrer charakteristischen
Frequenz visuell identifiziert werden. Allerdings können die Prozesse aufgrund ähnlicher charakteristischer
Frequenzen überlappen, was eine Abgrenzung einzelner Prozesse erschwert. Die dem Ersatzschaltbild
entsprechende Impedanzfunktion wird an die Messdaten angepasst und daraus die Parameter des Ersatz-
schaltbildes bestimmt. Nachteile dieser Methode sind allerdings die teilweise schlechte Auflösung einzelner
Prozesse, sowie die Voraussetzung eines physikalisch sinnvollen Modells.
Es gibt mehrere Ansätze die Messdaten derart aufzuarbeiten, dass eine bessere Interpretation möglich
ist. Dies beinhaltet zum einen, die Trennung von Prozessen mit ähnlichen Resonanzfrequenzen und zum
anderen die Verdeutlichung von Veränderungen der Impedanz aufgrund von Veränderungen der Mess-
bedingungen. Folgende Methoden sind publiziert:
• Verteilungsfunktion der Relaxationszeiten (DRT: Distribution of Relaxation Times) [117,119,126,171–
173]: Jeder elektrochemische Prozess hat eine charakteristische Zeit, in der ein jeweiliger Gleich-
gewichtszustand angenommen wird, diese wird Relaxationszeit τ0 genannt. Der Kehrwert dieser Zeit
ist die Resonanzfrequenz ω0. Wird das System mit der jeweiligen Resonanzfrequenz angeregt, so
findet der entsprechende Prozess im Vergleich zu anderen Prozessen vermehrt statt. Die Vertei-
lungsfunktion der Relaxationszeiten gibt nun an, zu welchem Anteil jede Resonanzfrequenz auf das
System einwirkt.
Aus den gemessen Impedanzdaten wird die DRT-Funktion numerisch berechnet. Die Peaks dieser
Funktion haben im Vergleich zur Impedanzfunktion eine wesentlich geringere Breite. Daher über-
lappen die einzelnen Prozesse erheblich weniger, was die visuelle Identifikation enorm verbessert.
Allerdings ist die numerische Verarbeitung der Messdaten aufwendig.
• Impedanzspektroskopischer evolutionärer Algorithmus (ISGP: Impedance Spectroscopy Genetic
Program) [174–176]: Diese Methode ist eine Erweiterung der DRT. Hier wird nicht nur die DRT-
Funktion berechnet, sondern auch systematisch eine Funktion an die DRT-Werte angepasst. Aus
dieser wird das Ersatzschaltbild bestimmt. Diese Methode liefert eine hohe Genauigkeit, der numeri-
sche Aufwand ist vergleichbar mit der für die Bestimmung der DRT.
• Differenzielle Impedanzanalyse (DIA: Differencial Impedance Analysis) [177,178]: Auch diese Metho-
de bietet über eine numerische Aufbereitung der Messdaten eine bessere Trennung von Prozessen
mit ähnlicher Resonanzfrequenz. Ohne die Vorgabe eines Ersatzschaltbildes wird ein Satz von 5
Funktionen, die aus Kombinationen des Real- und Imaginärteils der Impedanz sowie deren Ableitun-
gen zusammengesetzt sind, analysiert. Der numerische Aufwand ist im Vergleich zur DRT geringer,
die Unterscheidung der einzelnen Prozesse vergleichbar gut.
• Änderung der Impedanz durch Variation der Testbedingungen [179]: Diese Methode analysiert wie
die DIA sowohl die Impedanzfunktionen, sowie deren Ableitungen, ist aber nicht so umfangreich wie
die DIA. Es werden die Ableitungen der Impedanz (jeweils Real- und Imaginärteil) nach der Fre-
quenz bei verschiedenen Messbedingungen verglichen. Veränderungen durch verschiedenen Mess-
bedingungen erscheinen in der Ableitung deutlicher als in der Ursprungsfunktion.
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4.5 Herstellungsmethoden dünner kristalliner Schichten
In diesem Kapitel werden die Methoden vorgestellt, mit denen die CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ)- und die SrO-
Schichten hergestellt wurden. Die CGO-Schichten wurden durch Magnetronsputtern sowie durch Elektro-
nenstrahlverdampfen, die SrO-Schichten wurden durch Molekularstrahlepitaxie abgeschieden.
4.5.1 Magnetronsputtern
Beim Kathodenzerstäuben, auch Sputtern genannt, werden durch ein Bombardement von energiereichen
Ionen Partikel aus einem Target herausgeschlagen, die sich dann auf einem Substrat niederschlagen. Der
schematische Aufbau einer Sputterkammer ist in Abbildung 4.14a) gezeigt. In die evakuierte Sputterkam-
mer (Basisdruck 5 · 10−7 mbar, Prozessdruck 10−3 - 10−2 mbar) wird ein zu ionisierendes Gas (hier Ar)
eingeleitet. Im Falle des DC-Sputterns wird durch eine Spannung (2 - 6 kV) zwischen Kathode (Target) und
Anode (Substrat) das Gas ionisiert und in Richtung des Targets beschleunigt. Haben die Ionen eine höhere
kinetische Energie als die Bindungsenergie der Partikel innerhalb des Targets, so werden Partikel aus dem
Target herausgelöst und in Richtung des Substrates beschleunigt. Diese Partikel können einzelne Atome,
aber auch größere Cluster sein. Die mittlere Partikelenergie liegt bei 4 - 40 eV. Die Partikel lagern sich auf
dem Substrat in einer Schicht ab.
Aufgrund der relativ großen kinetischen Energie der Partikel können mit dieser Methode Schichten mit einer
hohen kristallinen Ordnung abgeschieden werden. Das Wachstum und damit die morphologischen Eigen-
schaften der abgelagerten Schicht werden außerdem durch die eingestellten Parameter (Gasart, Span-
nung, Druck, Abstand Target - Substrat) beeinflusst. Durch eine Substratheizung kann die Homogenität der
abgeschiedenen Schicht erhöht werden.
Um die Depositionsrate der zu wachsenden Schicht zu erhöhen wird beim Magnetronsputtern dem elektri-
schen Feld ein Magnetfeld überlagert. Dieses ist so eingestellt, dass das Gas vorwiegend in direkter Nähe
zum Target ionisiert wird. Dadurch wird die Anzahl der auf dem Target auftreffenden Ionen erhöht, damit
auch die Ausschlagrate der Targetpartikel, was letztlich die Anzahl der Partikel erhöht, die sich als Schicht
niederschlagen.
In dieser Arbeit wurden Oxidschichten abgeschieden. Da ein metallisches Target benutzt wurde, wurde
zusätzlich zum Prozessgas O2 als Reaktivgas verwendet.
4.5.2 Elektronenstrahlverdampfen
Das Elektronenstrahlverdampfen ist eine Beschichtungsmethode, in der ein Targetmaterial durch einen
hochenergetischen Elektronenstrahl verdampft wird und sich auf einem Substrat niederschlägt (EB-PVD:
Electron Beam Physical Vapour Deposition). Der schematische Aufbau einer Beschichtungskammer ist in
Abbildung 4.14b) gezeigt.
In einer evakuierten Kammer (10−7 mbar) wird ein durch eine Spannung von 4 - 10 kV erzeugter Elektro-
nenstrahl mit einem Strom von 50 - 200 mA mittels eines magnetischen Feldes auf das Target abgelenkt.
Das keramische Target wird verdampft und die Partikel schlagen sich in der Kammer, bevorzugt auf dem
Substrat in einer Schicht nieder. Die Partikel haben eine kinetische Energie von etwa 0,2 eV. Im Vergleich
zum Sputtern haben die abgeschiedenen Schichten eine geringere Kristallinität. Um den Ausbau von Sau-
erstoff beim Verdampfen zu verhindern wird als Reaktivgas O2 eingeleitet. Eine Substratheizung erhöht die




Abbildung 4.14: Schematischer Aufbau der Beschichtungskammern für a) Magnetronsputtern,
b) Elektronenstrahlverdampfen und c) Molekularstrahlepitaxie.
4.5.3 Molekularstrahlepitaxie
Die Molekularstrahlepitaxie (MBE: Molecular Beam Epitaxie) ist eine Methode der physikalischen Dampf-
phasenabscheidung, mit der dünne Schichten mit hoher kristalliner Ordnung abgeschieden werden können.
Hierbei können die Abscheideraten so genau gewählt werden, dass einzelne Monolagen aufwachsen, die
der im Substrat vorliegenden kristallinen Ordnung folgen, daher die Bezeichnung Epitaxie. Abbildung 4.14c)
zeigt den schematischen Aufbau einer MBE-Kammer.
Es werden kleinste Mengen eines metallischen Targets durch Heizen verdampft, über eine Plasmasauer-
stoffquelle oxidiert und auf einem beheizten Substrat abgeschieden. Im Vorversuch werden die Heiztem-
peraturen der Quellen und damit die Beschichtungsrate eingestellt. Dies geschieht durch Abscheidung auf
einer Quarzkristall-Mikrowaage über die Beziehung zwischen der Frequenzänderung des Schwingkristalls
und der darauf deponierten Masse. In der Abscheidekammer sind Analysedetektoren integriert, um die
kristalline Struktur während des Wachstums zu charakterisieren (LEED: Low Energy Electron Diffraction,
RHEED: Reflection High Energy Electron Diffraction) und um die chemische Zusammensetzung der Sub-
stratoberfläche zu analysieren (AES: Auger Electron Spectroscopy).
4.6 Materialanalysemethoden
In diesem Kapitel werden die Methoden vorgestellt, mit denen die Morphologie sowie die Zusammen-
setzung der kristallinen Schichten analysiert werden. Die Morphologie der CGO-Schichten wurde mit-
tels Raster- und Transmissionselektronenmikroskopie analysiert. Die Zusammensetzung und die kristalline
Orientierung wurde mittels Röntgendiffraktometrie bestimmt. Ortsaufgelöste Elementbestimmungen wur-
den durch Sekundärionenmassenspektrometrie sowie Energiedispersive Röntgenanalyse vorgenommen.
4.6.1 Rasterelektronenmikroskopie
Mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) können Abbildungen mit einer Auflösung von bis zu 1 nm
erstellt werden. Ein Elektronenstrahl von typischerweise 1 - 30 kV rastert über die Probe und verschie-
dene Detektoren analysieren die durch die Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit der Probe erzeugte
Rückstrahlung. Abbildung 4.15a) zeigt die möglichen Rückstrahlungen, die durch Wechselwirkungen eines
Elektronenstrahls mit einer Probe verursacht werden können.
Im REM werden zum einen die Sekundärelektronen, und zum anderen die rückgestreuten Elektronen
detektiert. Die Sekundärelektronen haben eine relativ gering Energie und stammen daher aus Bereichen
nahe der Probenoberfläche. Das in dieser Arbeit verwendete Mikroskop (Ultra Plus, Zeiss, Deutschland) be-
sitzt zwei Detektoren, die Sekundärionen detektieren, siehe Abbildung 4.15b). Dies sind der SE-Detektor
für die Analyse der Topographie bei mittleren Vergrößerungen, und der Inlens-Detektor, für die Analyse des
Materialskontrastes bei großen Vergrößerungen.
42
4.6. Materialanalysemethoden
Die Primärelektronen können auch direkt zurückgestreut werden. Die Intensität der zurückgestreuten Elek-
tronen hängt dabei direkt von der Ordnungszahl der in der Probe vorliegenden Elemente ab. Somit ergeben
die Rückstreuelektronen einen Materialkontrast. Das verwendete Mikroskop besitzt zwei Rückstreudetek-
toren: Den ESB (Energy Selected Backscattered Electrons) für den Materialkontrast bei mittleren Vergrö-
ßerungen und den ASB (Angle Selective Backscattered Electrons) für den Materialkontrast bei großen
Vergrößerung.
Im REM wird außerdem die charakteristischen Röntgenstrahlung in Form der Energiedispersive Röntgen-
spektroskopie (EDX: Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy) analysiert. Löst der Primärelektronenstrahl
ein kernnahes Elektron aus einem Atom der Probe aus, so füllen die Elektronen aus höher liegenden
Schalen diese Lücke unter Abgabe von Röntgenstrahlen auf. Deren Energie ist charakteristisch für jedes
Element. Somit kann bei glatten Proben eine Elementverteilung auf der Oberfläche bestimmt werden. Die
Auflösung liegt hierbei etwa bei 100 nm in Abhängigkeit der Beschleunigungsspannung und der Dichte des
Materials.
4.6.2 Transmissionselektronenmikroskopie
Mit der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM: Transmission Electron Microscopy) wird eine Auflösung
von bis zu 0,1 nm erreicht. Eine sehr dünne Probe (typischerweise 100 nm) wird ähnlich wie im REM mit
Elektronen bestrahlt. Hierbei können die Elektronen aufgrund einer hohen Beschleunigungsspannung (100
- 400 kV) und der geringen Probendicke die Probe durchdringen. Zum einen werden die Elektronen, die die
Probe ungehindert durchstrahlen, beziehungsweise die nur in einem sehr kleinen Winkel gestreut werden,
detektiert. Dieses Signal wird Hellfeld (BF: Bright Field) genannt, siehe Abbildung 4.15b). Dabei erscheinen
die Bereiche der Probe im Bild dunkel, an denen die Elektronen stark gestreut werden. Das bedeutet, je
dunkler das Bild, desto dicker die Probe, oder desto schwerere Element liegen an dieser Stelle vor.
Zum anderen werden die Elektronen, die in einem großen Winkel gestreut werden, im Dunkelfeld-Detektor
(DF: Dark Field) erfasst. Hier erscheinen die Stellen, an denen die Elektronen stark gestreut werden, hell.
a) Wechselwirkungen eines Elektronenstrahls mit einer
Probe. Die Anregungsbirne sowie die mögliche Streuung
sind dargestellt.
b) Schematischer Detektoraufbau. Durch verschie-
dene elektrische und magnetische Linsen wird
der Elektronenstrahl fokussiert. Die REM-/TEM-
Detektoren sind eingezeichnet.
Abbildung 4.15: Raster- und Transmissionselektronenmikroskopie.
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Neben diesen direkten Abbildungen der Struktur werden außerdem auch Elektronenbeugungsbilder (SA-
ED: Selected Area Electron Diffraction) aufgenommen. Durch die Welleneigenschaften der hochenergeti-
schen Elektronen werden diese ähnlich zur Röntgendiffraktometrie (XRD) an den Kristallatomen gebeugt,
siehe unten. Dadurch entstehen Abbildungen des reziproken Kristallgitters und die kristalline Orientierung
der Probe kann charakterisiert werden. Bei der SAED wird nur ein kleiner Probenbereich untersucht. Da-
durch sind hier lokale Aussagen möglich. In der XRD werden größere Bereiche untersucht und damit glo-
bale Eigenschaften charakterisiert.
4.6.3 Röntgendiffraktometrie
Mit der Röntgendiffraktometrie (XRD: X-Ray Diffraction) können kristalline Materialien auf ihre Phasenzu-
sammensetzung und bei festen Proben auf ihre Texturierung untersucht werden. Es werden Beugungs-
bilder der an den Kristallelektronen elastisch gestreuten Röntgenstrahlen abhängig von der Orientierung
zwischen Röntgenstrahlen und Probenoberfläche analysiert.
Zur Veranschaulichung des geometrischen Zusammenhangs werden die Kristallatome als die Streuzentren
der Röntgenstrahlen betrachtet, siehe Abbildung 4.16. Die verschiedenen Scharen von parallelen Kristall-
gitterebenen streuen die Strahlen jeweils in gleicher Weise. Die Strahlen interferieren konstruktiv, falls die
Bragg-Bedingung zwischen Wellenlänge λ, Kristallgitterebenenabstand dhkl und Einfallswinkel θ der Rönt-
genstrahlung erfüllt ist:
n λ = 2 dhkl sin(θ) n ∈ N (4.49)
Unter diesen Winkeln ist die Intensität der gestreuten Strahlung besonders groß. Durch Variation der Orien-
tierung zwischen Röntgenstrahlen und Probenoberfläche wird ein Diffraktogramm der gestreuten Strahlung
aufgenommen.
Es werden Diffraktogramme in zwei Geometrien aufgenommen. In der Bragg-Brentano Geometrie wird die
Winkelabhängigkeit in θ untersucht, bei festen Probenverkippungen φ und ψ, siehe Abbildungen 4.17a). Bei
bekannter Kristallstruktur können hieraus die Gitterebenenabstände dhkl berechnet werden. Des Weiteren
kann die Orientierung der einzelnen Kristallite einer Schichtprobe relativ zur Probenoberfläche bestimmt
werden. Das heißt es kann bestimmt werden, ob die Kristallite bevorzugt mit einer bestimmten Gitterebene
relativ zur Probenoberfläche vorliegen.
sin(θ) = ∆/d (4.50)
Konstruktive Interferenz:
2∆ = n λ, n ∈ N (4.51)
Abbildung 4.16: Röntgendiffraktometrie; Geometrischer Zusammenhang zwischen den als Streuzentren
dienenden Kristallatomen und den Röntgenstrahlen; ∆ ist der halbe Gangunterschied zweier an benach-
barten Ebenen gestreuten Strahlen.
44
4.6. Materialanalysemethoden
Durch Aufnahme der Polfigur kann die Textur, das heißt die Verdrehung der Kristallite in der Probenoberflä-
che, bestimmt werden. Der Winkel θ wird auf den Reflex einer Gitterebene eingestellt und die Winkel φ und
ψ werden variiert. Bei bekannter Kristallstruktur kann berechnet werden, bei welchen Winkeln φ und ψ die
Reflexe der eingestellten Gitterebene, entsprechend des Winkels θ, liegen. Sind die Reflexe scharf, so sind
die einzelnen Kristallite alle gleich orientiert, ähnlich zu einem Einkristall. Sind die Reflexe stark verbreitert,
dann haben die Kristallite in der Probenoberfläche keine gegenseitige Vorzugsorientierung und es liegt nur
eine Fasertextur vor.
4.6.4 Sekundärionenmassenspektrometrie
Mittels Sekundärionenmassenspektrometrie (SIMS) können dreidimensionale Elementverteilungen mit ei-
ner lateralen Auflösung von 100 nm und einer Tiefenauflösung von 1 nm bestimmt werden. Ein gepulster
Ionenstrahl rastert über die Probe. Dabei werden Ionen aus der Probe herausgeschlagen. Der Ionenstrahl
wird über elektrische und magnetische Linsen fokussiert. Die ausgelösten Ionen werden in einem Massen-
detektor analysiert, siehe Abbildung 4.17b).
Die Elementanalyse geschieht in der vorliegenden Arbeit mittels eines Bi3+-Strahls mit einer Energie von
25 keV. Typischerweise wird eine Fläche von 100 µm2 mit diesem Strahl abgerastert. Abwechselnd mit
diesem Strahl wird für die Tiefenanalyse mit einem Cs+-Strahl mit einer Energie von 2 keV eine Fläche von
typischerweise 300 µm2 abgetragen. Mit dem Cs+-Strahl wird dabei so viel Material abgetragen (1 nm),
dass die nächste Schicht mit dem Bi3+-Strahl analysiert werden kann.
Die Elementbestimmung erfolgt hier über die Messung der massenabhängigen Flugzeit der ausgeschla-
genen Ionen (daher ToF-SIMS: Time of Flight - SIMS). Es wird gleichzeitig die Massenverteilung der ver-
schiedenen Sekundärionen eines Pulses bestimmt. Es entsteht eine ortsaufgelöste dreidimensionale Ele-
mentverteilung, die zunächst nur qualitativen Elementkonzentrationen entspricht. Die Auslösung eines Ions
aus der Probe hängt neben den experimentellen Bedingungen (Primärionenelement, Energie, Druck) vor
allem von dem Material ab, in dem es in der Probe vorliegt. Durch einen Standard des jeweiligen Materials
mit bekannter Konzentration können mittels eines Kalibrationsfaktors absolute Konzentrationen berechnet
werden. Die Bestimmung des Kalibrationsfaktors für absolute Sr-Konzentrationen in der CGO-Schicht ist in
Anhang F aufgeführt.
a) b)





5 Alterung der Festoxid-Brennstoffzelle
In diesem Kapitel wird das Langzeitverhalten der im Forschungszentrum Jülich hergestellten Festoxid-
Brennstoffzellen (SOFC) charakterisiert. Es werden drei Arten von SOFCs untersucht, die sich in der
Präparationsmethode der CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Diffusionsbarriere, die zwischen Elektrolyt und Katho-
de aufgebracht sind. Die CGO-Schichten wurden durch Magnetronsputtern, Elektronenstrahlverdampfen
und über Siebdruck aufgebracht.
Die Zellen wurden über einen Zeitraum von bis zu 1.600 h bei verschiedenen Temperaturen, Strom-
belastungen und Partialdrücken von Sauerstoff und Wasserstoff betrieben. Die Leistungsfähigkeit wurde
durch Aufnahme der Strom-/Spannungs-Kennlinie sowie durch Elektrochemische Impedanzspektroskopie
charakterisiert.
Im Folgenden sind zunächst die charakterisierten Zellen und die experimentelle Vorgehensweise beschrie-
ben. Dann sind die Ergebnisse der morphologischen und elektrochemischen Anfangscharakterisierung auf-
geführt. Im Anschluss sind die Ergebnisse der Langzeitcharakterisierung gezeigt. Dieses Kapitel schließt
mit der Gegenüberstellung der Ergebnisse untereinander sowie einem Vergleich zur Literatur und einer
Zusammenfassung.
5.1 Charakterisierte Zellen
Die charakterisierten Festoxid-Brennstoffzellen sind anodengestützt und basieren auf einem YSZ
(Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten, einer NiO/YSZ-Anode und einer LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Katho-
de. Da es bei der Verwendung eines YSZ-Elektrolyten mir einer LSCF-Kathode zur Bildung von ionisch
blockierendem SrZrO3 auf dem Elektrolyten kommt (siehe Kapitel 2.4), wird eine CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ)
Barriereschicht zwischen Elektrolyt und Kathode aufgebracht.
Das Anodensubstrat besteht aus 56 m-%1 NiO und 44 m-% YSZ, wird durch Warmpressen präpariert und
hat eine Dicke von 0,5 mm. Das Substrat wird bei 1.230 ◦C für 3 h gesintert. Auf dieses Anodensubstrat
wird eine Anodenfunktionsschicht über Vakuumschlickerguss aufgebracht und bei 1.000 ◦C für 1 h kalzi-
niert. Diese Anodenfunktionsschicht hat dieselbe Zusammensetzung aber eine geringere Porosität als das
Anodensubstrat. Die Anodenfunktionsschicht hat eine Dicke von 10 µm.
Auf die Anodenfunktionsschicht wird der YSZ-Elektrolyt ebenfalls durch Vakuumschlickerguss aufgebracht.
Der Elektrolyt ist dicht und hat eine Dicke von 10 µm. Die Halbzelle wird bei 1.400 ◦C für 5 h gesintert.
Auf die Halbzelle wird die CGO-Schicht aufgebracht. Dies erfolgt mit drei Verfahren: Magnetronsputtern,
Elektronenstrahlverdampfen und Siebdruck.
Zum Magnetronsputtern (CS 400 ES, Von Ardenne Anlagentechnik, Deutschland) wurde ein metallisches
Target (80 at-%2 Ce und 20 at-% Gd, Reinheit 99,7 %, Treibacher Auermet, Österreich) verwendet.
Während des Abscheidens betrug der Ar-Fluss 30 cm3N /min
3, der O2-Fluss 8 cm3N /min, der Prozessdruck
6 · 10−3 mbar, die Generatorleistung 500 W und die Prozessenergie 700 Wh. Die Substratheizung wurde
auf 800 ◦C eingestellt. Diese CGO-Schichten sind dicht, und haben eine Dicke von 1 µm.
1m-%: Massenprozent
2at-%: Atomprozent
3cm3N /min = Normkubikzentimeter pro Minute; cm
3/min bei einer Temperatur von 0 ◦C und einem Druck von 1,013 bar.
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Beim Elektronenstrahlverdampfen (CS 400 ES, Von Ardenne Anlagentechnik, Deutschland) wurde ein
keramisches Ce0,8Gd0,2O2−δ-Target (Reinheit 99,7 %, Treibacher Auermet, Österreich) verwendet. Der
Basisdruck betrug 10−7 mbar, die Beschleunigungsspannung des Elektronenstrahls 9 kV und der Strom
50-200 mA. Die Substratheizung wurde ebenfalls auf 800 ◦C eingestellt. Auch diese CGO-Schichten sind
dicht, und haben eine Dicke von 1 µm.
Die durch Siebdruck hergestellten CGO-Schichten sind porös und haben eine Dicke von 7 µm. Die Zellen
mit siebgedruckter CGO-Schicht wurden vor der Applikation der Kathode nochmals bei 1.300 ◦C für 3 h
gesintert um die Porosität der CGO-Schicht zu verringern und den Kontakt zwischen der YSZ- und der
CGO-Schicht zu verbessern.
Auf die CGO-Schichten wurde die LSCF-Kathode durch Siebdruck aufgebracht und bei 1.080 ◦C für 3 h
gesintert. Die Kathode ist porös und hat eine Dicke von 45 µm. Weitere Details der Präparation der SOFCs
sind in [17,180,181] aufgeführt.
In der vorliegenden Arbeit wurden Knopfzellen verwendet. Das heißt die Halbzelle aus Anode und Elek-
trolyt ist rund mit einem Durchmesser von 2 cm, darauf sind die verschiedenen CGO-Schichten mit einem
Durchmesser von etwa 1,5 cm und die Kathoden mit einem Durchmesser von 0,8 cm mittig aufgebracht.
Die aktive Kathodenfläche beträgt damit 0,5 cm2. Die Verwendung von Zellen mit einem relativ kleinen akti-
ven Querschnitt ist vorteilhaft für Impedanzmessungen. Bei einer kleinen Fläche ist die maximal erzeugbare
Stromstärke relativ gering, wodurch der Widerstand, beziehungsweise die Impedanz bei gleicher Spannung
verhältnismäßig groß ist.
In Tabelle 5.1 sind die Zellen aufgeführt, die in der vorliegenden Arbeit charakterisiert wurden. Es sind
Ergebnisse von drei Zellen mit gesputterter CGO-Schicht, von vier Zellen mit elektronenstrahlverdampfter
CGO-Schicht und einer mit siebgedruckter CGO-Schicht gezeigt. Von jedem Zellentyp ist eine Zelle auf
längere Dauer betrieben worden.
Tabelle 5.1: Verwendete Zellen
CGO Präparation Bezeichnung Betriebsdauer
S-1 620 h







Siebdruck SD-1 1.350 h
5.2 Experimentelle Durchführung
5.2.1 Messaufbau
Es wurde der Probenhalter ProboStat (NorECs, Norwegen) benutzt, siehe Abbildung 5.1. Der Probenhalter
besteht zu größten Teilen aus Aluminiumoxid und ist zylindrisch geformt. Das äußerste Rohr isoliert den
Gasraum von der Umwelt, und hat einen äußeren Durchmesser von 4 cm. Die Probe liegt auf dem mittleren
Rohr auf, dabei zeigt die Kathode nach unten. Innerhalb dieses mittleren Rohres wird das Oxidationsmittel
verteilt außerhalb das Reduktionsmittel. Diese beiden Gasräume sind durch eine Golddichtung gegenein-
ander abgedichtet. Die Golddichtung wird über einen Stempel, der auf der Probe lastet, angepresst. Der
Stempel wird über Federn, die am unteren Teil des Probenhalters befestigt sind, nach unten gezogen.
Das Oxidationsmittel wird durch das innerste Rohr zur Probe geleitet, und im Zwischenraum zwischen
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diesem Rohr und dem, auf dem die Probe aufliegt, abgeführt. Im Außenraum wird das Reduktionsmittel
durch ein Glasrohr zur Anode geleitet.
Die Probe wird durch Platinnetze auf der Anode und der Kathode elektronisch kontaktiert. Diese werden
zum einen durch den Stempel auf die Anode gedrückt, zum anderen über das innerste Rohr, das am
unteren Ende durch einen Silikonstutzen flexibel gelagert ist, angepresst. Zur Temperaturüberwachung
befindet sich ein Thermoelement (Pt/Pt10Rh) nahe der Kathode.
Insgesamt haben die Aluminiumoxidrohre eine Länge von 60 cm, wobei nur der obere Teil, in dem sich die
Probe befindet, in den Ofen eingebracht wird. Die Rohre enden in der Basis des Probenhalters, in dem
auch die elektronischen Anschlüsse sowie die Anschlüsse für die Gasversorgung angebracht sind.
Es wurde ein Klapprohrofen (VST12/400, Carbolite, Deutschland) verwendet, der vertikal aufgestellt wurde,
sodass der Probenhalter darunter platziert werden konnte und nur der obere Teil des Probenhalters in den
Ofen hineinragte. Die temperaturempfindliche Basis mit den elektronischen Kontakten blieb im ungeheizten
Bereich. Um das Kondensieren des erzeugten Wasserdampfes in der Basis und damit das Verstopfen der
Anodenabgasleitung zu verhindern, wurde die Basis mittels Heizbändern auf etwa 110 ◦C geheizt. Der
Wasserdampf wurde erst später in einem Kühler aus dem Anodenabgas auskondensiert.
Die Gasversorgung wurde über Massenflussregler (5850E, Brooks Instruments, USA) eingestellt. Das
Brenngas wurde über eine Waschflasche befeuchtet. Diese befand sich immer bei 22 - 25 ◦C, sodass
sich ein Wasserdampfpartialdruck von 3 % im Anodengas einstellte.
Die elektrochemische Charakterisierung erfolgte mit einem Potentiostaten sowie einem Frequenzgang-
analysator (SI1286 und SI1255, Solartron Analytical, UK). Beide wurden über die Software CorrWare (So-
lartron Analytical, UK) angesprochen. Mit dieser Software wurden die Kennlinien aufgenommen, mit der
Software ZPlot (Solartron Analytical, UK) die Impedanzspektren.
Über die gesamte Versuchszeit wurden die Temperatur, die Gaszusammensetzungen, der Strom und die
Spannung über einen Datenlogger (2645A NetDAQ, Fluke, Deutschland) erfasst.
Abbildung 5.1: Aufbau des Probenhalters ProboStat (NorECs, Norwegen).
5.2.2 Elektrochemische Versuche
Es wurden Strom-/Spannungs-Kennlinien sowie Impedanzspektren bei verschiedenen Temperaturen,
Strombelastungen und Partialdrücken aufgenommen. Die Kennlinien wurden von 0 - 2 A gemessen, die
Impedanzspektren bei offener Zellspannung, sowie Überspannungen von 0,9 - 0,2 V, mit einer Anregung
von 20 - 40 mV und bei Frequenzen von 0,1 Hz - 1 MHz. Die Zellen wurden überwiegend bei 900 ◦C, Luft
oder reinem Sauerstoff (Reinheit > 99,9 %), sowie reinem Wasserstoff (Reinheit > 99,9 %) betrieben. Das
heißt der Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode betrug 0,21 (beziehungsweise 1), der Wasserstoffpartial-
druck auf der Anode 0,97 (Rest Wasserdampf). Die dauerhafte Strombelastung betrug bis zu 1,6 A/cm2.
Für die Charakterisierung wurde die Temperatur zwischen 600 und 900 ◦C und die Partialdrücke zwischen
0,05 und 1 mittels Zugabe von Stickstoff (Reinheit > 99,9 %) variiert.
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Der Gasfluss betrug zwischen 200 und 800 cm3N /min. Bei einer maximalen Belastung während der
Charakterisierung von 2 A entspricht dies einer maximalen Gasnutzung von 35 %. Bei der maximalen
Dauerstrombelastung von 1,6 A/cm2 lag die Gasnutzung bei maximal 7 %. Damit können Einflüsse auf-
grund von Gasunterversorgung ausgeschlossen werden.
Temperaturänderungen wurden mit einer langsamen Rate von 2 ◦C/min vorgenommen, um eine Rissbil-
dung innerhalb der Zelle aufgrund von mechanischen Spannungen zu vermeiden.
Vor der Strombelastung der SOFCs musste die Anode, das heißt das NiO zu Ni reduziert werden. Dies
erfolgte analog zu den Standardbedingungen [181] mit einer schrittweisen Erhöhung des Anteils an Was-
serstoff im Anodengas bei 900 ◦C. Die Probe wurde zunächst in Stickstoff auf der Anoden und Luft auf der
Kathode aufgeheizt, jeweils mit einem Fluss von 400 cm3N /min. Dann wurde dem Anodengas schrittweise
Wasserstoff zugefügt: 60 cm3N /min H2 und 340 cm
3
N /min N2 für 75 min, 100 H2 / 300 N2 für 15 min, 160 H2
/ 240 N2 für 15 min, 240 H2 / 160 N2 für 15 min, danach 400 cm3N /min H2.
Es wurden Langzeituntersuchungen von bis zu 1.600 h Betriebsdauer vorgenommen. Zu Anfang wurden die
Zellen unter verschieden Temperaturen, Strombelastungen und Partialdrücken durch Veränderungen der
Kennlinie sowie der Impedanz charakterisiert. Auch im weiteren Betrieb wurden die Betriebsbedingungen
variiert, um die Veränderungen der Leistung unter den verschiedenen Bedingungen zu charakterisieren.
Es wurden kontinuierlich Kennlinien sowie teilweise auch Impedanzspektren während des Dauerbetriebs
aufgenommen.
5.2.3 Analyse der Messdaten
Für die Vergleichbarkeit unter den verschiedenen Messungen sowie mit Literaturdaten wurden folgende
Werte aus den Kennlinien und Impedanzspektren ermittelt. Aus den Kennlinien wurde die Stromstärke
bei 0,7 V extrapoliert, sowie der flächenspezifische Widerstand bei 0,7 V aus der Steigung der Kennlinie
berechnet. 0,7 V werden standardmäßig in der Literatur als Vergleichswert benutzt [13].
Die Impedanzspektren wurden bei verschiedenen Überspannungen aufgenommen, bei offener Zell-
spannung und 0,9 - 0,2 V. In der Literatur sind zumeist nur Impedanzspektren bei offener Zellspannung
angegeben. Messungen bei offener Zellspannung bilden allerdings keinen realen Betriebszustand der
Brennstoffzelle ab. Bei Messungen mit anderen Überspannungen fließt ein definierter Strom durch die
Zelle, und die elektrochemischen Reaktionen finden statt. Daher werden in der vorliegenden Arbeit in ers-
ter Linie die Ergebnisse bei definierten Überspannungen diskutiert.
An die Impedanzspektren wurde ein Ersatzschaltbild angepasst. Aus diesem Ersatzschaltbild wurden die
verschiedenen Widerstände berechnet, die zusammen den flächenspezifischen Widerstand ergeben.
Damit die berechneten Widerstände aus Kennlinie und Impedanz miteinander verglichen werden können,
sind im Folgenden zumeist die Impedanzspektren bei 0,7 V gezeigt.
Die Zellen wurden bei verschiedenen Bedingungen betrieben. Auch die Dauerstrombelastung wurde
während des Betriebes variiert. Dadurch ist ein einheitlicher Verlauf der Spannung mit der Betriebszeit bei
einer festen Stromstärke nur schwer darzustellen. Um die Degradation der Zellen vergleichen zu
können, wurden kontinuierlich Kennlinien bei gleichen Bedingungen aufgenommen. Aus diesen Kenn-
linien wurde die Spannung bei 0,5 A/cm2 berechnet. Eine Stromdichte von 0,5 A/cm2 stellt eine übliche
Belastung in Dauerversuchen dar und wird als Vergleichswert herangezogen [13]. Der Verlauf der so erhal-
tenen Spannungswerte bei 0,5 A/cm2 mit der Betriebszeit wird anschließend für die verschiedenen Zellen
verglichen.
In den Impedanzspektren ist ein Einfluss des Probenhalters bei Frequenzen größer als 10 kHz vorhanden.
Daher wurde eine Referenzmessung mit kurzgeschlossenem Probenhalter bei 900 ◦C vorgenommen. Das
heißt, es wurde die Impedanz des Probenhalters bestimmt, wobei die Platinnetze aufeinander gedrückt
wurden. Alle Messungen wurden dann um diese Referenzmessung korrigiert. Die Beschreibung der
Referenzmessung befindet sich in Anhang B.
50
5.3. Charakterisierung der Anfangsphase
5.3 Charakterisierung der Anfangsphase
Es werden die SOFCs mit drei verschiedenen CGO-Schichten morphologisch sowie elektrochemisch
charakterisiert und untereinander verglichen. Es sind Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen sowie Strom-
Spannungs-Kennlinien und Impedanzspektren bei unterschiedlichen Betriebsbedingungen gezeigt.
5.3.1 Morphologie
Die in diesem Abschnitt charakterisierten Zellen unterscheiden sich nur in der Präparation der CGO-
Schicht. In Abbildung 5.2 sind Rasterelektronenmikroskop (REM)-Aufnahmen der polierten Querschnitte
einer Zelle mit gesputterter a), sowie mit siebgedruckter CGO-Schicht b) gezeigt. Die Zelle mit gesputerter
und mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht sind in diesen Aufnahmen identisch, daher ist hier nur
eine Zelle mit gesputterter CGO-Schicht gezeigt.
Im unteren Bereich befindet sich die poröse NiO/YSZ-Anodenfunktionsschicht. Es sind zwei Phasen, das
NiO und das YSZ erkennbar. Darauf folgt der etwa 10 µm dicke YSZ-Elektrolyt. In diesen polierten Quer-
schnitten sind im Elektrolyten Poren erkennbar. Der Elektrolyt ist allerdings gasdicht, was an der offenen
Zellspannung erkennbar ist, siehe unten. Auf den Elektrolyten ist die CGO-Schicht aufgebracht. Die ge-
sputterte CGO-Schicht hat eine Dicke von 1 µm, die siebgedruckte eine Dicke von 7 µm. Die gesputterte
CGO-Schicht ist dicht, die siebgedruckte ist porös. Auf der CGO-Schicht befindet sich die LSCF-Kathode,
die eine hohe Porosität aufweist.
Zwischen der siebgedruckten CGO-Schicht und dem YSZ-Elektrolyten besteht in der REM-Aufnahme eine
Zwischenschicht mit einem etwas anderen Kontrast. Daher wird hier auf die Bildung einer anderen Phase
an der Grenzschicht geschlossen. Abgesehen von der Zwischenzone zwischen YSZ- und CGO-Schicht bei
den Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht, sind in den REM-Aufnahmen keine Unterschiede zwischen
den drei verschiedenen Zelltypen ersichtlich.
a) b)
Abbildung 5.2: REM-Aufnahmen von polierten Querschnitten der SOFCs, ASB-Detektor (Ultra Plus, Zeiss,
Deutschland); a) Gesputterte CGO-Schicht; b) Siebgedruckte CGO-Schicht.
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5.3.2 Elektrochemie: Gesputterte CGO-Schicht
Anfangsleistung unter Standardbedingungen
Es wurden drei SOFCs mit gesputterter CGO-Schicht charakterisiert. Zelle S-1 wurde insgesamt 620 h,
Zelle S-2 85 h und Zelle S-3 5 h betrieben. Abbildung 5.3 zeigt die Kennlinien und Impedanzspektren der
drei Zellen bei 900 ◦C, einem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode von 1, einem Wasserstoffpartialdruck
auf der Anode von 0,97 und einem Wasserdampfpartialdruck auf der Anode von 0,03. Die Impedanzspek-
tren sind bei einer Überspannung von 0,9 V gezeigt, eine Messung bei 0,7 V wurde nicht vorgenommen.
Die gezeigten Daten wurden bei Laufzeiten der Zellen zwischen 0 h und 82 h aufgenommen. Die Alterung
in diesen Zeiten sollte gering sein, sodass die gezeigten Daten vergleichbar sind.
Es ist eine große Streuung zwischen den drei Zellen festzustellen. Die drei Zellen wurden identisch her-
gestellt und sind aus derselben Charge. Daher sollten sie eine vergleichbare Leistung aufweisen.
Die Kennlinien der drei Proben haben einen ähnlichen Verlauf. Alle Zellen haben eine vergleichbare offene
Zellspannung von 1,08 V. Bei kleinen Strömen nimmt die Spannung relativ stark ab.
Dieser Bereich wird durch Überspannung dominiert, die auf Aktivierungsphänomene zurückzuführen sind.
Mit zunehmender Stromstärke nimmt die Spannung nahezu linear ab. Auch bei Stromdichten von über
3 A/cm2 ist keine verstärkte Abnahme der Spannung erkennbar.
Auch die Impedanzspektren der drei Proben haben einen ähnlichen Verlauf. In den Spektren sind jeweils
zwei Bereiche deutlich zu identifizieren. Ein kleinerer Halbkreis bei größeren Frequenzen (Z1) und ein
größerer Halbkreis bei kleineren Frequenzen (Z2). Die Durchmesser der beiden Halbkreise unter-
scheiden sich etwas zwischen den drei Proben. Auffällig ist die Verschiebung der Spektren auf der rea-
len Achse, was einem unterschiedlichen Vorwiderstand entspricht.
a)
b)
Abbildung 5.3: Vergleich der Kennlinien a) und Impedanzspektren b) von drei Zellen mit gesputterter CGO-
Schicht bei 900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97. Die Impedanzspektren wurden bei einer Überspannung von
0,9 V aufgenommen. Als Anpassung der Impedanzspektren ist ein Ersatzschaltbild aus einem Vorwider-
stand und zwei R-CP-Termen gewählt.
52
5.3. Charakterisierung der Anfangsphase
5.3.3 Elektrochemie: Elektronenstrahlverdampfte CGO-Schicht
Anfangsleistung unter Standardbedingungen
Es wurden vier SOFCs mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht charakterisiert. Zelle EB-1 wurde für
1.600 h, Zelle EB-2 für 60 h, Zelle EB-3 für 130 h und Zelle EB-4 für 150 h betrieben. In Abbildungen 5.4 sind
die Strom-Spannungs-Kennlinien und Impedanzspektren der vier Zellen zu einem frühen Betriebspunkt bei
900 ◦C, p(O2) = 0,21, p(H2) = 0,97 gezeigt. Die Impedanzspektren wurden bei einer Überspannung von
0,7 V aufgenommen.
Auch bei diesem Zellentyp ist eine Streuung zwischen den Leistungen der Zellen erkennbar. Die Zellen
sind ebenfalls aus derselben Charge und sollten daher eine vergleichbare Leistungsfähigkeit haben. Der
Verlauf der Kennlinien und der Impedanzspektren unterscheidet sich nicht wesentlich von dem der Zellen
mit gesputterter CGO-Schicht.
Die offene Zellspannung der vier Zellen mit elektronenstrahlverdampften CGO-Schichten lag bei 1,05 V. In
den Kennlinien ist bei kleinen Stromstärken der relativ starke Rückgang der Spannung zu erkennen. Dies
wird Aktivierungsüberspannungen zugeordnet. Bei größeren Stromstärken verläuft der Spannungsabfall
linear, was einem ohmschen Verhalten entspricht.
Bei den Zellen EB-3 und EB-4 verläuft der Spannungsabfall auch bei den größten Stromdichten linear. Bei
Zelle EB-2 ist ab einer Stromstärke von etwa 3,2 A/cm2 und bei Zelle EB-1 ab 2,6 A/cm2 ein stärkerer Abfall
der Spannung vorhanden. Dies deutet auf Diffusionsüberspannungen hin, die durch die Unterversorgung
der elektrochemisch aktiven Bereiche der Zelle mit Sauerstoff oder Wasserstoff verursacht werden.
Auch die Impedanzspektren der vier Proben haben einen ähnlichen Verlauf untereinander und im Vergleich
zu den Zellen mit gesputterter CGO-Schicht. Es sind wieder zwei Bereiche, ein kleinerer Halbkreis bei
größeren Frequenzen (Z1) und ein größerer Halbkreis bei kleineren Frequenzen (Z2) zu erkennen. Die
Durchmesser der beiden Halbkreise unterscheiden sich etwas zwischen den vier Proben. Auch bei diesem
Probentyp ist die Verschiebung der einzelnen Spektren auf der reellen Achse auffällig. Die Spektren von
Zelle EB-3 und EB-4 entsprechen einander, was im Einklang mit ihren identischen Kennlinien ist.
a)
b)
Abbildung 5.4: Vergleich der Kennlinie und Impedanzspektren von vier Zellen mit elektronenstrahl-
verdampfter CGO-Schicht bei 900 ◦C, p(O2) = 0,21, p(H2) = 0,97; Die Impedanzspektren wurden bei ei-
ner Überspannung von 0,7 V aufgenommen. Als Fit der Impedanzspektren ist ein Ersatzschaltbild aus
einem Vorwiderstand und zwei R-CP-Termen gewählt.
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Leistung bei Variation der Partialdrücke
Die Eigenschaften der Zelle EB-1 wurden auch bei verschiedenen Partialdrücken von Sauerstoff auf der
Kathode und Wasserstoff auf der Anode charakterisiert. In Abbildung 5.5 sind die Kennlinien und Impedanz-
spektren mit Variation des Sauerstoffpartialdrucks auf der Kathode bei 900 ◦C und p(H2) = 0,97 gezeigt.
In Abbildung 5.6 sind die Kennlinien und Impedanzspektren mit Variation des Wasserstoffpartialdrucks auf
der Anode bei 900 ◦C und p(O2) = 0,21 gezeigt.
Mit abnehmenden Partialdrücken ist ein Rückgang der Leistung erkennbar. Bei einem Sauerstoffpartial-
druck von 0,2 verringert sich die Stromdichte gegenüber dem Wert bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,5
leicht. Wird der Sauerstoffpartialdruck auf 0,05 verringert, so bricht die Zellspannung bei einer Stromstärke
von etwa 1,4 A/cm2 zusammen und die Impedanz bei 0,7 V nimmt dramatisch zu. Das Impedanzspektrum




Abbildung 5.5: Kennlinie und Impedanzspektrum einer SOFC mit elektronenstrahlverdampfter CGO-
Schicht (EB-1) in Abhängigkeit des Sauerstoffpartialdrucks; Alle Werte bei 900 ◦C und p(H2) = 0,97,




Abbildung 5.6: Kennlinie und Impedanzspektrum einer SOFC mit elektronenstrahlverdampfter CGO-
Schicht (EB-1) in Abhängigkeit des Wasserstoffpartialdrucks; Alle Werte bei 900 ◦C und p(O2) = 0,21,
Impedanz bei 0,7 V; a) Kennlinien; b) Nyquistdiagramm; c) Bodeplot.
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einem relativ großen Widerstand bei einer Resonanzfrequenz von etwa 1 Hz, im Folgenden Z3K genannt.
Aufgrund der starken Zunahme dieses Prozesses mit sinkendem Sauerstoffpartialdruck, kann dieser
Prozess Z3K Diffusionsüberspannungen in der Kathode zugeordnet werden.
Auffällig ist, dass schon das Spektrum bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,2 gegenüber dem bei einem
Sauerstoffpartialdruck von 0,5 auf der reellen Achse verschoben ist. Der ohmsche Widerstand der Zelle
hängt damit stark vom Sauerstoffpartialdruck ab.
Die Verringerung des Wasserstoffpartialdrucks verursacht eine Zunahme der Impedanz und folglich
eine Abnahme der Stromdichte. Bei einem Wasserstoffpartialdruck von 0,24 nimmt die Spannung ab
einer Stromstärke von 1,5 A/cm2 rapide ab. Dieses Abknicken der Kennlinie ist nicht so dramatisch wie bei
einem Sauerstoffpartialdruck von 0,05 und einem Wasserstoffpartialdruck von 0,97. Im Vergleich hat aber
eine Verringerung des Wasserstoffpartialdrucks von 0,97 auf 0,24 eine größere Auswirkung als
eine Verringerung des Sauerstoffpartialdrucks von 1 auf 0,2. Dies ist verständlich, da in der ablaufenden
elektrochemischen Reaktion zwei mol Wasserstoff und nur ein mol Sauerstoff umgesetzt werden. Somit
müsste ein etwa doppelt so großer Rückgang des Wasserstoffpartialdrucks im Vergleich zum Rückgang
des Sauerstoffpartialdrucks vergleichbare Auswirkungen auf die Kennlinien haben.
Im Impedanzspektrum ist neben den zwei Halbkreisen Z1 und Z2 kein weiterer Prozess erkennbar, der bei
diesen Wasserstoffpartialdrücken stattfindet. Das Impedanzspektrum verschiebt sich geringfügig auf der
reellen Achse zu größeren Werten mit abnehmendem Wasserstoffpartialdruck. Der Halbkreis bei großen
Frequenzen (Z1) verändert sich kaum, der Halbkreis bei kleinen Frequenzen (Z2) nimmt mit abnehmenden
Wasserstoffpartialdruck stark zu.
Da sich Prozess Z1 bei einer Resonanzfrequenz von etwa 10 kHz mit dem Sauerstoffpartialdruck auf der
Kathode ändert, aber keinen Einfluss auf den Wasserstoffpartialdruck auf der Anode zeigt, wird dieser
Prozess der Kathode zugeordnet und im Folgenden mit Z1K bezeichnet. Prozess Z2 bei einer Resonanz-
frequenz von 10 - 30 Hz ändert sich sowohl bei einer Variation des Sauerstoff- als auch des Wasserstoff-
partialdrucks. Daher beinhaltet er einen Prozess (Z2K ), der der Kathode zuzuordnen ist, sowie einen
Prozess (Z2A), der der Anode zuzuordnen ist.
5.3.4 Elektrochemie: Siebgedruckte CGO-Schicht
Leistung bei Standardbedingungen
Für den Zellentyp mit siebgedruckter CGO-Schicht wurde eine Zelle, SD-1, für insgesamt 1.350 h betrie-
ben. Die Zellleistung stieg bis zu einem Maximalwert von 1,50 A/cm2 nach 159 h bei 900 ◦C, p(O2) = 1,
p(H2) = 0,97 und 0,7 V.
Leistung bei Variation der Partialdrücke
In Abbildungen 5.7 sind die Kennlinien und Impedanzspektren unter Variation der Partialdrücke von Sauer-
stoff auf der Kathode und Wasserstoff auf der Anode zwischen 1 und 0,05 bei 900 ◦C gezeigt. Die Kennlinie
und das Impedanzspektrum bei 900 ◦C, p(O2) = 1 und p(H2) = 0,97 haben wieder einen vergleichbaren Ver-
lauf wie die der Zellen mit gesputterter und elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht, siehe Abbildungen
5.3 und 5.4. Unter diesen hohen Partialdrücken verläuft die Kennlinie auch bei den kleinsten Spannungen
linear, es ist keine Diffusionslimitierung zu erkennen. Im Bodeplot der Impedanzdaten erscheint der Prozess
Z1K , der der Kathode zuzuordnen ist, bei Resonanzfrequenzen von etwa 30 kHz.
Die Variation der Partialdrücke bei 900 ◦C hat vergleichbare Einflüsse auf die Impedanzspektren wie für die
Zellen mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht. Bei Verringerung des Sauerstoffpartialdrucks nimmt
der Vorwiderstand zu, und der Halbkreis bei kleinen Frequenzen, der die Prozesse Z2K und Z2A beinhaltet,
vergrößert sich. Bei geringen Sauerstoffpartialdrücken erscheint der Prozess Z3K , bei einer Resonanz-
frequenz von etwa 0,8 Hz.
Durch die Verringerung des Wasserstoffpartialdrucks kommt es zum Abknicken der Kennlinie und zum
Anstieg der Impedanz, verursacht durch den Anstieg von Prozesses Z2A bei einer Resonanzfrequenz von
10 Hz. Bei einem Wasserstoffpartialdruck von 0,24 bricht die Spannung ab einer Stromdichte von 1,8 A/cm2
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ein. Bei einem Wasserstoffpartialdruck von 0,05 bricht die Spannung sogar schon ab einer Stromdichte von
0,4 A/cm2 zusammen.
Leistung bei Variation der Temperatur
In Abbildung 5.8 und Abbildung 5.9 sind die Veränderung der Kennlinie und des Impedanzspektrums bei
800 und 700 ◦C bei der Variation der Partialdrücke gezeigt. Mit Verringerung der Temperatur nimmt die
Stromdichte stark ab und die Impedanz zu. Bei einem Sauerstoffpartialdruck von 1, einem Wasserstoff-
partialdruck von 0,97 und einer Spannung von 0,7 V beträgt die Stromdichte bei 900 ◦C 1,50 A/cm2, bei
800 ◦C 0,61 A/cm2 und bei 700 ◦C nur noch 0,21 A/cm2.
Mit sinkender Temperatur verändern sich die Verhältnisse der Halbkreise Z1 und Z2 im Impedanzspektrum.
Bei 900 ◦C sind die Prozesse Z1K , Z2K und Z2A bei einem Sauerstoffpartialdruck von 1 und einem Wasser-
stoffpartialdruck von 0,97 etwa gleichgroß. Bei 800 ◦C ist der Prozess Z1K gegenüber den anderen beiden







Abbildung 5.7: Kennlinien und Impedanzspektren der SOFC mit siebgedruckter CGO-Schicht bei
900 ◦C in Abhängigkeit der Partialdrücke von Sauerstoff auf der Kathode und Wasserstoff auf der An-
ode;
a) Kennlinien; b) Nyquisdiagramm; c) Bodeplot; d) Nyquistiagramm Ausschnitt; e) Bodeplot Ausschnitt.
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Der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf das Impedanzspektrum nimmt generell mit sinkender Tempe-
ratur ab. Es ist immer noch eine Zunahme des Vorwiderstandes festzustellen, der Prozess Z2K verändert
sich allerdings nur noch geringfügig. Der Prozess Z3K tritt bei 800 ◦C und 700 ◦C auch bei einem Sauer-
stoffpartialdruck von 0,05 nicht auf.
Auch der Einfluss des Wasserstoffpartialdrucks sinkt mit abnehmender Temperatur. Bei 800 ◦C ist noch
eine deutliche Zunahme des Prozesses Z2A bei p(H2) = 0,05 festzustellen, bei 700 ◦C ist die Zunahme
wesentlich geringer. Insgesamt ist dieser Prozess auch nicht mehr so dominierend wie bei 900 ◦C. Bei 900
◦C vergrößert sich der Widerstand von diesem Prozess von etwa 0,02 Ωcm2 bei p(H2) = 0,97 auf etwa
1 Ωcm2 bei p(H2) = 0,05, das entspricht einer Zunahme um einen Faktor von 50. Bei 800 ◦C vergrößert
er sich von etwa 0,1 Ωcm2 auf etwa 0,5 Ωcm2, das entspricht einer Zunahme um einen Faktor von 5. Bei
700 ◦C vergrößert er sich von etwa 0,15 Ωcm2 auf etwa 0,4 Ωcm2, was einem Faktor von 3 entspricht.
a)
b) c)
Abbildung 5.8: Kennlinien und Impedanzspektren der SOFC mit siebgedruckter CGO-Schicht bei 800 ◦C
in Abhängigkeit der Partialdrücke von Sauerstoff auf der Kathode und Wasserstoff auf der Anode;
a) Kennlinien; b) Nyquisdiagramm; c) Bodeplot.
a)
b) c)
Abbildung 5.9: Kennlinien und Impedanzspektren der SOFC mit siebgedruckter CGO-Schicht bei 700 ◦C
in Abhängigkeit der Partialdrücke von Sauerstoff auf der Kathode und Wasserstoff auf der Anode;
a) Kennlinien; b) Nyquisdiagramm; c) Bodeplot.
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5.4 Ersatzschaltbild
Durch die vorangegangene Charakterisierung kann das in Abbildung 5.10 gezeigte Ersatzschaltbild auf-
gestellt werden. Dieses Ersatzschaltbild beschreibt alle drei charakterisierten Zelltypen gleichermaßen, da
der Verlauf ihrer Impedanzspektren vergleichbar ist.
Neben dem Vorwiderstand R0 werden vier Prozesse berücksichtigt, drei Prozesse können der Kathode
zugeordnet werden, einer der Anode. Der Vorwiderstand zeigt eine Abhängigkeit von der Temperatur und
dem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode.
Der erste Prozess Z1K hat eine Resonanzfrequenz von etwa 10 - 80 kHz, nimmt stark mit sinkender
Temperatur und geringfügig mit abnehmendem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode zu. Er wird der
Sauerstoffreduktion in der Kathode zugeschrieben. Die Impedanz dieses Prozesses wird durch einen
R-CP-Term beschrieben, siehe Gleichung (5.1).
Prozess Z2K bei 5 - 80 Hz wird geringfügig vom Sauertoffpartialdruck auf der Kathode und der Tempera-
tur beeinflusst. Daher entspricht er einem Prozess der Kathode. Die Impedanz wird durch ein Gerischer-
Element beschrieben, siehe Gleichung (5.2). Dieses beschreibt den elektronischen und ionischen Transport
in mischleitenden Materialien [37], wie es das Kathodenmaterial LSCF ist.
Prozess Z2A bei einer Resonanzfrequenz von 5 - 80 Hz zeigt geringe Veränderungen mit der Temperatur,
nimmt allerdings stark mit dem Wasserstoffpartialdruck auf der Anode zu. Er wird daher der Anode zuge-
ordnet. Dessen Impedanz entspricht einem Warburg-Element, das die Diffusion in einem endlichen Raum
beschreibt, siehe Gleichung (5.3).
Prozess Z3K mit einer Resonanzfrequenz von etwa 1 Hz wird der Diffusionspolarisation der Kathode zuge-
schrieben. Er tritt nur bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken auf der Kathode auf. Die Impedanz wird wieder
mit einem Warburg-Element beschrieben, siehe Gleichung (5.4).
Mit sinkender Temperatur nimmt der Grenzwert für den Sauerstoffpartialdruck ab, ab dem dieser Prozess
auftritt. Bei 900 ◦C tritt dieser Effekt bei Sauerstoffpartialdrücken, die kleiner als 0,1 sind, auf. Bei 800
und 700 ◦C ist dieser Effekt auch bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,05 nicht im Impedanzspektrum
erkennbar.
Die Prozesse Z2K und Z2A haben ähnliche Resonanzfrequenzen und sind daher im Spektrum überlagert.
Einzig das unterschiedliche Verhalten bei Variation der Partialdrücke lässt auf zwei Prozesse schließen.
Da während der Langzeitmessungen nur Impedanzspektren bei hohen Partialdrücken aufgenommen
wurden, sind die Veränderungen dieser beiden Prozesse nicht direkt ersichtlich. Im Folgenden wird daher
zumeist nur auf die Prozesse Z1K und Z2 eingegangen, und nicht zwischen den Prozessen Z2A und Z2K
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Für jeden Zellentyp wurde eine Zelle über einen Zeitraum von bis zu 1.600 h im Dauerbetrieb gealtert: Zelle
S-1 mit gesputterter CGO-Schicht wurde für 700 h betrieben, Zelle EB-1 mit elektronenstrahlverdampfter
CGO-Schicht für 1.600 h und Zelle SD-1 mit siebgedruckter CGO-Schicht für 1.350 h.
Die Zellen wurden überwiegend bei 900 ◦C, einem Wasserstoffpartialdruck auf der Anode von 0,97 (Rest
Wasserdampf) und einem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode von 0,21 (Luft), beziehungsweise 1
betrieben. Die Dauerstrombelastungen betrugen zwischen 0,1 und 1,6 A/cm2. Auch die Temperatur und
die Partialdrücke wurden für die Charakterisierung immer wieder variiert. Der zeitliche Verlauf von Tempe-
ratur, Partialdrücken sowie Strom und Spannung ist in Anhang C für jede Zelle gezeigt.
Für die Vergleichbarkeit der Leistungsdegradation wurde die Spannung bei 0,5 A/cm2 aus den Kennlinien
berechnet, und die flächenspezifischen Widerstände bei 0,7 V ebenfalls aus der Kennlinie sowie aus den
Impedanzspektren berechnet. Diese beiden Kennwerte werden üblicherweise in der Literatur herangezo-
gen [13]. Es werden die Änderungsraten der ermittelten Größen jeweils aus dem Messwert beim Leistungs-
maximum W0, das heißt zum Zeitpunkt der abgeschlossenen Aktivierung t0, und dem zuletzt aufgenomme-
nen Messwert bestimmt WEnde. Die Degradationsrate wird auf den jeweiligen Wert am Leistungsmaximum
bezogen und auf 1.000 h umgerechnet. Die Veränderung berechnet sich nach:




t0 − tEnde (5.5)
Aufgelistet sind diese Degradationsraten im Anhang D.
a) b)
c)
Abbildung 5.11: Alterung der SOFC mit gesputterter CGO-Schicht (S-1); a) Kennlinie in der Aktivierungs-
phase; b) Kennlinie in der Degradationsphase; c) Impedanzspektren; 900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97 und
0,7 V. Die Anpassung der Impedanzspektren wurde mit einem Ersatzschaltbild bestehend aus einem Vor-
widerstand und zwei R-CP-Elementen vorgenommen.
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5.5.1 Gesputterte CGO-Schicht
Zelle S-1 mit gesputterter CGO-Schicht wurde insgesamt für 620 h bei ausschließlich 900 ◦C, einer Strom-
dichte von 0,1 A/cm2, einem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode von 1 und einem Wasserstoffpartial-
druck von 0,97 (Rest Wasserdampf) betrieben. Die Gasströme betrugen bis zu 400 cm3N /min. Dies ent-
spricht einer maximalen Gasnutzung von 0,1 % im Dauerbetrieb. Der Verlauf der Spannung unter diesen
Betriebsbedingungen ist in Anhang C gezeigt. Während der gesamten Betriebszeit wurden regelmäßig
Strom-Spannungs-Kennlinien sowie Impedanzspektren unter den genannten Bedingungen aufgenommen.
Die Veränderung der Kennlinien und Impedanzspektren ist in Abbildung 5.11 gezeigt. In den Kennlinien
ist eine Zunahme der Leistung bis 110 h erkennbar. Bis zum Ende des Betriebs dieser Zelle nach 620 h
sinkt die Stromdichte und die Leistung nimmt ab. In keiner Kennlinie ist bei hohen Stromdichten ein Einfluss
von einer Diffusionspolarisation ersichtlich.
In den Impedanzspektren bei 0,7 V ist die Aktivierung und der spätere Leistungsrückgang erkennbar. Die




Abbildung 5.12: Alterung der SOFC mit gesputterter CGO-Schicht: Veränderung der Spannung bei
0,5 A/cm2 und der Widerstände bei 0,7 V jeweils bei 900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97; a) Spannung;
b) Gesamtwiderstand, Vorwiderstand und Polarisationswiderstand; c) Polarisationswiderstand, Impedanz




ist in erster Linie eine Verschiebung des Impedanzspektrums auf der reellen Achse erkennbar, was einer
Reduktion und späteren Zunahme des ohmschen Widerstandes der Zelle entspricht.
Die Impedanz von Prozess Z1K nimmt während des gesamten Betriebs zu. Die Impedanz von Prozess Z2
nimmt in der Aktivierungsphase (von 82 h nach 312 h) ab, danach nimmt Z2 mit einer geringeren Rate als
Z1K zu.
Abbildung 5.12 zeigt den zeitlichen Verlauf der Spannung bei einer Stromdichte von 0,5 A/cm2 und der
verschiedenen flächenspezifischen Widerstände bei 0,7 V (900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97). Die Spannung
ist nach 110 h maximal, damit ist die Aktivierungsphase abgeschlossen. Bei 110 h setzt die Degradations-
phase ein, bis 620 h nimmt die Spannung kontinuierlich ab. Die Änderungsraten der ermittelten Größen
sind in Abbildung 5.12 mit eingetragen und in Tabelle D.1 im Anhang D aufgeführt. Es ergibt sich ein
Spannungsrückgang von 5 %/1.000 h bei den vorliegenden Betriebsbedingungen.
Der aus der Kennlinie berechnete flächenspezifische Widerstand bei 0,7 V ist in den ersten 110 h geringer
als der aus dem Impedanzspektrum berechnete flächenspezifische Widerstand. Ab etwa 150 h kehrt sich
dieses Verhältnis um. Der flächenspezifische Widerstand bei 0,7 V, berechnet aus der Kennlinie und aus
dem Impedanzspektrum, nimmt jeweils um 60 %/1.000 h zu. Auch der Vorwiderstand R0 und der Polarisa-
tionswiderstand RPol nehmen um etwa denselben Anteil zu (60 %, 55 %). Auffällig sind die Veränderungen
der Polarisationswiderstände Z2 und Z1K . Während Prozess Z2 nur geringfügig um 25 %/1.000 h zunimmt,
so ist die Degradationsrate von Prozess Z1K viermal so groß (100 %/1.000 h). Damit wird die Zunahme der
Polarisationsverluste durch Prozess Z1K dominiert.
5.5.2 Elektronenstrahlverdampfte CGO-Schicht
Zelle EB-1 mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht wurde insgesamt für 1.600 h bei wechselnden
Bedingungen betrieben. Die Temperatur wurde zwischen 600 und 900 ◦C, die Stromdichte zwischen 0,1
und 1,6 A/cm2, der Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode und der Wasserstoffpartialdruck auf der Anode
zwischen 0,05 und 1 variiert. Die Gasströme betrugen bis zu 800 cm3N /min. Dies entspricht einer maxi-
malen Gasnutzung von 7 %. Der Verlauf der Betriebszustände ist in Anhang C gezeigt. Während der ge-
samten Betriebszeit wurden regelmäßig Strom-Spannungs-Kennlinien sowie Impedanzspektren unter den
verschiedenen Bedingungen aufgenommen.
Die verschiedenen Betriebszustände können folgendermaßen zusammengefasst werden: Die Zelle wurde
überwiegend bei 900 ◦C, 0,2 A/cm2, einem Sauerstoffpartialdruck von 1 oder 0,21 und einem Wasserstoff-
partialdruck von 0,97 betrieben. Die Temperatur betrug für insgesamt 1.400 h 900 ◦C, für 200 h lag sie
darunter. Die Strombelastung betrug für insgesamt 700 h 0,1 A/cm2, für 500 h 1,6 A/cm2, für die restlichen
400 h lag sie zwischen diesen beiden Werten. Der Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode betrug für ins-
gesamt 1.000 h 1 und für 500 h 0,21. Der Wasserstoffpartialdruck betrug für insgesamt 1.450 h 0,97. Vor
allem die hohe Strombelastung und die hohe Temperatur stellen neben den wechselnden Betriebsbedin-
gungen eine vergleichsweise hohe Beanspruchung der Zelle dar. In den ersten 400 h wurden keine Daten
bei einem Sauerstoffpartialdruck von 1 aufgenommen. Daher ist hier der Verlauf der Kennwerte sowohl bei
einem Sauerstoffpartialdruck von 1 und von 0,21 gezeigt.
Die Veränderung der Kennlinien und Impedanzspektren bei 900 ◦C, einem Sauerstoffpartialdruck von 0,21
und einem Wasserstoffpartialdruck von 0,97 ist in Abbildung 5.13 gezeigt. In den Kennlinien ist eine Zu-
nahme der Leistung bis 306 h erkennbar. Bis zum Ende des Betriebs dieser Zelle nach 1.600 h sinkt die
Stromdichte, und die Leistung nimmt ab. In den Kennlinien der ersten 306 h ist ein geringer Einfluss der
Diffusionspolarisation bei hohen Stromdichten erkennbar. Mit fortschreitender Betriebszeit verringert sich
dieser Effekt und ist nach 444 h nicht mehr vorhanden.
In den Impedanzspektren bei 0,7 V ist die Aktivierung in den ersten 240 h und der spätere Leistungsrück-
gang erkennbar. Die Impedanz bei 240 h ist geringer als die bei 22 h. Von 240 h nimmt die Impedanz
bis 1.600 h zu. Es ist vor allem eine Verschiebung des Impedanzspektrums auf der reellen Achse erkenn-
bar, was einer Reduktion, beziehungsweise späteren Zunahme des ohmschen Widerstandes der Zelle
61
5. Alterung der Festoxid-Brennstoffzelle
entspricht.
Der Verlauf des Impedanzspektrums verändert sich nicht wesentlich während des Betriebs. Es sind die
zwei Prozesse Z1K und Z2 zu erkennen. Prozess Z1K nimmt im Laufe des Betriebs deutlich zu, Prozess
Z2 weniger deutlich. Auch nach 1.600 h Betrieb ist kein weiterer Prozess im Impedanzspektrum erkennbar.
Außerdem sind die beiden Prozesse Z2A und Z2K überlagert und können im Spektrum nicht aufgelöst
werden. Daher wird auch hier der Fit mit einem Ersatzschaltbild, bestehend aus einem Vorwiderstand sowie
zwei R-CP-Elementen, vorgenommen.
Abbildung 5.14 zeigt den zeitlichen Verlauf der Spannung bei einer Stromdichte von 0,5 A/cm2 und der
verschiedenen flächenspezifischen Widerstände bei 0,7 V jeweils bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,21
sowie von 1 (900 ◦C, p(H2) = 0,97). Eingetragen sind auch die prozentualen Veränderungen. Aufgelistet sind
diese Degradationsraten zudem im Anhang D. Die Spannung bei 0,5 A/cm2 ist nach 306 h maximal und
nimmt dann bis 1.600 h kontinuierlich ab. Es ist ein abrupter Rückgang der Spannung zwischen den Werten
bei 306 h und 444 h ersichtlich.
Die Zelle wurde sowohl nach 316 h als auch nach 336 h heruntergefahren und wieder hochgefahren.
Beim erneuten Anfahren hatte sich die Leistung drastisch verschlechtert, weshalb der Versuch bei 336 h
wieder unterbrochen wurde. Es konnte eine mangelnde Kontaktierung als Ursache des Leistungsrückgangs
identifiziert werden. Es wurden neue Pt-Netze eingesetzt und der Betrieb wieder aufgenommen. Ab diesem
Zeitpunkt wurde die Zelle bis 1.600 h ohne weitere Unterbrechungen betrieben.
Die beiden Unterbrechungen bei 316 h und 336 h führten zu einem sprunghaften Leistungsrückgang. Die
Spannung bei 0,5 A/cm2 sank zwischen 306 und 444 h um 55 %/1.000 h. Gleichzeitig nahm auch der
Gesamtwiderstand sowie der ohmsche Widerstand sprunghaft zu, wohingegen der Polarisationswiderstand
keine Auffälligkeit in dieser Zeitspanne zeigt. Zur Berechnung der Degradationsraten wurde der Startpunkt
der Degradation auf den zweiten Wert nach der sprunghaften Änderung (444 h) festgelegt.
Die Degradationsraten ab diesem Zeitpunkt sind für die Kennwerte bei p(O2) = 1 und 0,21 in Abbildung 5.14
eingetragen und im Anhang D aufgelistet. Die Degradationsraten sind für die beiden Sauerstoffpartialdrücke
vergleichbar. Dies ist zu erwarten, da die Werte für ein und dieselbe Zelle, nur bei einem unterschiedlichen
Betriebspunkt aufgenommen wurden. Tendenziell sind die Degradationsraten bei reinem Sauerstoff etwas
höher als bei Luft.
a) b)
c)
Abbildung 5.13: Alterung der Zelle EB-1 mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht; gezeigt sind die
Veränderungen der Kennlinien und Impedanzspektren bei 900 ◦C, p(O2) = 0,21, p(H2) = 0,97 und 0,7 V.
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Für reinen Sauerstoff ergibt sich ein Spannungsrückgang von 12 %/1.000 h bei 0,5 A/cm2 (Luft: 13 %)
(bei 900 ◦C und p(H2) = 0,97). Der aus der Kennlinie berechnete flächenspezifische Widerstand bei 0,7 V
ist durchweg etwa 0,2 - 0,6 Ω cm2 größer als der aus dem Impedanzspektrum berechnete Wert. Dieser
Unterschied nimmt mit steigendem Absolutwert zu.
Der flächenspezifische Widerstand bei 0,7 V, berechnet aus den Kennlinien und den Impedanzspektren,
nimmt um 55 beziehungsweise 60 %/1.000 h zu. Auch der Vorwiderstand R0 und der Polarisationswider-
stand RPol nehmen um einen vergleichbaren Anteil zu: 60 %/1.000 h und 65 %/1.000 h (Luft: 55 %, 50 %).
Wie für die Zelle mit gesputterter CGO-Schicht (S-1) ist auch bei diesem Zellentyp mit elektronenstrahl-
verdampfter CGO-Schicht die Degradation von Prozess Z1K stärker als die von Prozess Z2. Prozess Z1K
nimmt um 140%/1.000 h zu, Prozess Z2 nimmt um 30 %/1.000 h zu (Luft: 100 %, 25 %). Damit wird die




Abbildung 5.14: Alterung der SOFC mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht: Veränderung der
Spannung bei 0,5 A/cm2 und der Widerstände bei 0,7 V jeweils bei 900 ◦C, p(O2) = 1 und 0,21, p(H2) =
0,97; a) Spannung; b) Gesamtwiderstand, Vorwiderstand und Polarisationswiderstand; c) Polarisationswi-
derstand, Impedanz des Prozesses Z1K und Z2; Eingetragen sind außerdem die prozentualen Änderungen
bezogen auf dem Wert beim Leistungsmaximum.
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5.5.3 Siebgedruckte CGO-Schicht
Zelle SD-1 mit siebgedruckter CGO-Schicht wurde insgesamt für 1.350 h bei wechselnden Bedingungen
betrieben. Mit Ausnahme von insgesamt 50 Betriebsstunden betrug die Temperatur 900 ◦C, der Sauer-
stoffpartialdruck auf der Kathode 1 und der Wasserstoffpartialdruck auf der Anode 0,97 (Rest Wasser-
dampf). Vor allem die Stromdichte wurde stark variiert. Für insgesamt 400 h betrug sie 0,8 A/cm2, für 50 h
betrug sie 1,6 A/cm2. Die restliche Zeit war sie geringer als 0,8 A/cm2. Die Gasströme betrugen bis
zu 400 cm3N /min. Dies entspricht einer maximalen Gasnutzung von 0,1 % im Dauerbetrieb. Der Verlauf
der Spannung unter diesen Betriebsbedingungen ist in Anhang C gezeigt. Während der gesamten Be-
triebszeit wurden regelmäßig Strom-Spannungs-Kennlinien sowie Impedanzspektren unter den genannten
Bedingungen aufgenommen.
Die Veränderung der Kennlinien und Impedanzspektren bei 900 ◦C, p(O2) = 1 und p(H2) = 0,97 ist in
Abbildung 5.15 gezeigt. Die Aktivierung ist in der Zunahme der Kennlinien in den ersten 159 h erkennbar.
Nach der Aktivierung sinkt die Stromdichte bis zum Ende des Betriebs dieser Zelle nach 1.350 h. In keiner
Kennlinie ist bei hohen Stromdichten ein Einfluss von Diffusionspolarisation ersichtlich.
Es wurden zu drei Zeitpunkten (155 h , 209 h , 754 h) Impedanzspektren bei den genannten Vergleichs-
bedingungen aufgenommen. Es sind analog zu den Zellen S-1 und EB-1 zwei Prozesse erkennbar (Z1K
und Z2). Allerdings ist die Anpassung eines Ersatzschaltbildes bei hohen Frequenzen nur bedingt möglich,
da hier keine Daten vorhanden sind. Da bei den Vergleichsbedingungen nur drei Spektren aufgenommen
wurden, ist die Interpretation schwierig.
Die in Abbildung 5.15 gezeigten Impedanzspektren zeigen ein anderes Verhalten, als die der anderen
beiden Zellen. Vor allem die Veränderung von Prozess Z1K ist auffällig. Zwischen den Spektren bei 155 h
und 209 h nimmt dieser Prozess um mehr als 100 % zu. Von 209 h bis 754 h nimmt er geringfügig ab.
Prozess Z2 verändert sich demgegenüber nur geringfügig. Er nimmt von 155 h bis 754 h um 30 %/1.000 h
ab. Der ohmsche Widerstand nimmt von 155 bis 209 h ab, und dann bis 754 h wieder zu.
a) b)
c)
Abbildung 5.15: Alterung der Zelle SD-1 mit siebgedruckter CGO-Schicht; a) Kennlinie in der Aktivierungs-




Abbildung 5.16 zeigt den zeitlichen Verlauf der Spannung bei einer Stromdichte von 0,5 A/cm2 und der
verschiedenen flächenspezifischen Widerstände bei 0,7 V (900 ◦C, p(O2) = 1 und p(H2) = 0,97). Die
prozentualen Veränderungen der Kennwerte sind mit eingetragen und im Anhang D aufgelistet.
Die Spannung nimmt um 5 %/1.000 h bei diesen Betriebsbedingungen ab. Der flächenspezifische Wider-
stand bei 0,7 V, berechnet aus der Kennlinie, nimmt um 30 %/1.000 h zu. Der flächenspezifische Widerstand
bei 0,7 V, berechnet aus dem Impedanzspektrum, nimmt von 155 bis 754 h um 35 %/1.000 h zu. Dies ist
vergleichbar zu der Veränderung des aus der Kennlinie berechneten Widerstandes.
Die Veränderungen des Vorwiderstands R0 und des Polarisationswiderstands RPol verläuft abweichend
zu den Veränderungen des Gesamtwiderstandes und zu den anderen beiden Zellen. Der Vorwiderstand
nimmt von 155 bis 754 h um 20 %/1.000 h ab und der Polarisationswiderstand um 145 %/1.000 h zu.
Weiter auffällig ist, dass der Polarisationswiderstand ab 209 h größer als der Vorwiderstand ist. Hier ist




Abbildung 5.16: Alterung der SOFC mit siebgedruckter CGO-Schicht: Veränderung der Spannung bei
0,5 A/cm2 und der Widerstände bei 0,7 V jeweils bei 900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97; a) Spannung;
b) Gesamtwiderstand, Vorwiderstand und Polarisationswiderstand; c) Polarisationswiderstand, Impedanz
des Prozesses Z1K und Z2.
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5.6 Diskussion
In diesem Kapitel wurde die Degradation der im Forschungszentrum Jülich hergestellten Festoxid-
Brennstoffzelle mit LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode elektrochemisch sowie morphologisch
charakterisiert. Es wurden drei Zellentypen untersucht, die sich in der Präparation der CGO
(Ce0,8Gd0,2O2−δ) Diffusionsbarriere unterscheiden.
Streuung der Messdaten
Es wurden drei Zellen mit gesputterter CGO-Schicht, vier Zellen mit elektronenstrahlverdampfter CGO-
Schicht und eine Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht charakterisiert. Abbildung 5.17 zeigt den Vergleich
der verschiedenen Zellen. Abgebildet ist die Stromdichte bei 900 ◦C, 0,7 V, einem Wasserstoffpartialdruck
auf der Anode von 0,97 und einem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode von 1, beziehungsweise 0,21.
Eingetragen sind auch die jeweiligen Literaturwerte, die aus [13] extrapoliert wurden.
Auffällig ist die große Schwankung innerhalb der jeweiligen Zelltypen und auch die relativ geringe Leistung
aller Zellen im Vergleich zu den Literaturwerten. Bei allen Zellen war die Stromdichte wesentlich geringer
als vergleichbare Literaturdaten [13]. Die beste der Zellen mit gesputterter CGO-Schicht (S-1) erreichte
eine Stromdichte von 2,6 A/cm2, was 65 % des Literaturwerts entspricht, die beste Zelle mit elektronen-
strahlverdampfter CGO-Schicht (EB-1) erreichte 1,7 A/cm2 (50 % des Literaturwerts) und die Zelle mit
siebgedruckter CGO-Schicht (SD-1) erreichte 2,2 A/cm2 (70 % des Literaturwerts). Die Zellen eines Typs
wurden identisch hergestellt und sind aus derselben Charge, daher sollten sie eine vergleichbare Leistung
aufweisen. In der Literatur wird von Schwankungen zwischen den Leistungen von Zellen einer Charge im
Bereich von 5 % berichtet [121].
Eine mögliche Ursache der Leistungsunterschiede kann durch die Kontaktierung im Probenhalter verur-
sacht werden. Wie in Abschnitt 5.2.1 beschrieben ist, werden auf die Anode und die Kathode Platinnetze
aufgedrückt. Der Anpressdruck wird von oben durch Federn und von unten durch ein Rohr hergestellt, siehe
Abschnitt 5.2.1.
Die verringerte Stromdichte im Vergleich zu den Literaturwerten kann außerdem durch Randeffekte der
relativ kleinen Kathodenflächen verursacht werden. Die über Siebdruck aufgebrachten Kathoden haben
Abbildung 5.17: Vergleich der Stromdichte verschiedener CGO-Schichten bei 900 ◦C, verschiedenen
Sauerstoffpartialdrücken, p(H2) = 0,97 und 0,7 V. Literaturwerte extrapoliert aus [13].
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keine scharfen Ränder. Es liegen teilweise Risse oder starke Welligkeiten vor. Außerdem hat die Katho-
de im Querschnitt keine konstante Dicke über die gesamte Breite. Zu den Rändern nimmt die Dicke der
Schicht ab, wodurch der flächenspezifische Widerstand in den Randbereichen verringert ist. Insgesamt
wird die optisch bestimmte Kathodenfläche etwas überschätzt. Bei den in der vorliegenden Arbeit verwen-
dete Kathoden mit einer Fläche von 0,5 cm2 kann der Randbereich etwa 10 % der Gesamtkathodenfläche
betragen. Bei Blum et al. haben die Zellen eine Kathodenfläche von 16 cm2 [13]. Der Randbereich beträgt
hier etwa nur 1 % und ist daher vernachlässigbar.
Der Vergleich absoluter Zellleistungen ist daher nicht möglich. Vielmehr können nur die relativen Leis-
tungsänderungen untereinander sowie mit Literaturwerten verglichen werden. Der mittels Impedanzspek-
troskopie bestimmte Polarisationswiderstand unterliegt nicht diesen Schwankungen und ist daher eine ge-
eignete Kenngröße. Der ohmsche Widerstand hingegen, ist wiederum nicht repräsentativ und nur seine
relative Änderung ist aussagekräftig.
Kennlinie
Der Verlauf der Kennlinien ist für die drei Zelltypen vergleichbar. Aller haben eine offene Zellspannung von
etwa 1,08 V (900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97). Bei geringen Stromdichten ist der starke Abfall der Span-
nung aufgrund von Aktivierungsüberspannungen vorhanden. Bei diesen hohen Partialdrücken verlaufen die
Kennlinien selbst bei hohen Stromdichten von über 3 A/cm2 linear, es ist kein Einfluss von Diffusionspolari-
sationen ersichtlich.
Impedanzspektrum
Auch der Verlauf der Impedanzspektren der drei Zelltypen ist vergleichbar. Die Impedanzspektren sind alle
durch ein Ersatzschaltbild aus bis zu vier Prozessen beschreibbar. Die Vorwiderstände streuen stark zwi-
schen den verschiedenen Proben. Dies kann entweder einem unterschiedlichen ohmschen Widerstand der
Zellen, oder einer unterschiedlichen Kontaktierung der Zellen, wie zuvor beschrieben, zugeordnet werden.
Die Polarisationswiderstände sind allerdings vergleichbar.
Der Vergleich der Impedanzspektren mit der Literatur ist schwierig, da nur wenige Veröffentlichungen ähn-
liche SOFCs charakterisieren, siehe Kapitel 3.2. Außerdem werden die Messungen bei anderen Bedingun-
gen und oft bei offener Zellspannung vorgenommen.
Der Verlauf der Impedanzspektren der charakterisierten Zellen in der vorliegenden Arbeit ist vergleichbar
mit anderen Untersuchungen an den identischen Zellen. Bei Leonide et al. [116, 117, 122] sind ebenfalls
zwei Prozesse zu identifizieren. Der Polarisationswiderstand beträgt 0,34 Ωcm2 (757 ◦C, offene Zellspan-
nung, p(O2) = 0,21, p(H2) = 0,95, p(H2O) = 0,05) gegenüber 1 Ωcm2 (700 ◦C), beziehungsweise 0,3 Ωcm2
(800 ◦C) der vorliegenden Arbeit (allerdings bei 0,7 V, p(O2) = 0,2, p(H2) = 0,97, p(H2O) = 0,03). Der
Polarisationswiderstand der erhaltenen Messungen ist daher mit den Ergebnissen von Leonide et al. ver-
gleichbar.
Bei Becker et al. [82,121] ist der Verlauf der Impedanzspektren der identischen Zellen ebenfalls vergleichbar
mit den Messungen in der hier vorliegenden Arbeit. Allerdings ist der Polarisationswiderstand der Zelle mit
siebgedruckter CGO-Schicht etwa eine Größenordnung geringer als in der vorliegenden Arbeit (Becker et
al.: 0,25 Ωcm2 [82], hier: 2,9 Ωcm2, 700 ◦C, p(O2) = 0,21/0,2, p(H2) = 0,95/0,97, offene Zellspannung/0,7 V).
Leonide et al. haben für die Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht ein Ersatzschaltbild besteht aus bis
zu 5 Prozessen entwickelt [116, 117, 122]. Prozess R1C mit einer Resonanzfrequenz von 0,3 - 10 Hz wird
für niedrige Sauerstoffpartialdrücke der Sauerstoffdiffusion in der Kathode zugeschrieben. Dieser Prozess
entspricht Prozess Z3K . Prozess R2C mit einer Resonanzfrequenz von 2 - 500 Hz wird dem Sauerstoffo-
berflächenaustausch und der Sauerstoffionendiffusion im LSCF zugeordnet. Bezüglich der Elektrochemie
entspricht dieser Prozess Z1K . Allerdings tritt Prozess Z1K in dieser Arbeit bei wesentlich höheren Frequen-
zen von 10 - 80 kHz auf.
Leonide et al. konnten drei Prozesse der Anode zuordnen. Prozess R1A bei 4 - 10 Hz wird der Gasdif-
fusion im Anodensubstrat zugeordnet. Dieser Prozess konnte auch in dieser Arbeit identifiziert werden
(Z2A). Darüber hinaus wurden noch zwei weitere Anodenprozesse identifiziert, die in dieser Arbeit nicht zu
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beobachten waren. Prozess R2A und R3A bei 0,2 - 3 kHz und 3 - 5 kHz werden durch die Gasdiffusion und
den Ladungstransfer in der Anodenfunktionsschicht verursacht.
Es ist allerdings anzumerken, dass die Impedanzspektren bei Leonide et al. bei einem sehr hohen
Wasserdampfpartialdruck auf der Anode von bis zu 0,65 aufgenommen wurden. Der Wasserdampfanteil
im Anodengas beträgt in der vorliegenden Arbeit konstant 0,03. Außerdem wurden Zellen mit einem etwa
dreimal so dicken Anodensubstrat (1,5 mm) im Vergleich zu den in der vorliegenden Arbeit charakterisier-
ten Zellen verwendet. Die Unterschiede im Ersatzschaltbild, vor allem in Bezug auf den Anteil der Anode
am Polarisationswiderstand, kann durch die dickere Anode verursacht werden. Bei einer dickeren Anode
muss das Brenngas über eine längere Strecke bis zu den elektrochemisch aktiven Bereichen transportiert
werden, und auch das Produktwasser wieder aus der Anode herausgeleitet werden. Dadurch können hier
eher Diffusionsüberspannungen auftreten.
Der Vergleich der verschiedenen Ergebnisse wird zudem durch die unterschiedlichen Messparameter er-
schwert. Die verschiedenen Beiträge im Impedanzspektrum können bei verschiedenen Überspannungen
und bei verschiedenen Partialdrücken unterschiedlich stark ausgeprägt sein.
Abhängigkeit von den Partialdrücken
Der ohmsche Widerstand zeigt in der vorliegenden Arbeit eine Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck
auf der Kathode (siehe Abbildung 5.5). Schon bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,2 ist das Spektrum
gegenüber dem bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,5 auf der reellen Achse verschoben. Dies könnte
auf eine Veränderung der elektronischen Leitfähigkeit des Kathodenmaterials LSCF bei verschiedenen
Sauerstoffpartialdrücken hinweisen. Bei Veränderung des Sauerstoffpartialdrucks wird Sauerstoff in das
LSCF ein- oder ausgebaut, wodurch sich die Struktur und damit die Leitfähigkeit des Materials ändern
kann.
Der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf das Impedanzspektrum nimmt generell mit sinkender Tempe-
ratur ab (siehe Abbildungen 5.7 - 5.9). Es ist immer noch eine Zunahme des Vorwiderstandes festzustellen,
der Prozess Z2K verändert sich allerdings nur noch geringfügig. Der Prozess Z3K tritt bei 800 ◦C und 700 ◦C
auch bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,05 nicht auf.
Die Temperaturabhängigkeit der Kathodenprozesse könnte durch die niedrigere Stromdichte bei geringerer
Temperatur erklärt werden. Bei 900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97 und 0,7 V beträgt die Stromdichte 1,50 A/cm2
(159 h, SD-1). Bei 700 ◦C beträgt die Stromdichte bei diesen Bedingungen nur 0,21 A/cm2 (250 h, SD-1).
Entsprechend groß sind auch die Unterschiede in der Stromdichte bei einem Sauerstoffpartialdruck von
0,05. Damit fließt bei 700 ◦C ein wesentlich geringerer Strom durch die Zelle, und entsprechend weni-
ger Sauerstoff wird umgesetzt. Somit sollten bei 700 ◦C Diffusionsüberspannungen der Kathode erst bei
geringeren Sauerstoffpartialdrücken, als in diesen Messungen vorlagen, auftreten.
Auch der Einfluss des Wasserstoffpartialdrucks sinkt mit abnehmender Temperatur (siehe Abbildungen 5.7
- 5.9). Bei 800 ◦C ist noch eine deutliche Zunahme des Prozesses Z2A bei p(H2) = 0,05 festzustellen, bei
700 ◦C ist die Zunahme wesentlich geringer. Insgesamt ist der Anodenprozess auch nicht mehr so dominie-
rend wie bei 900 ◦C. Bei 900 ◦C vergrößert sich der Widerstand von diesem Prozess von etwa 0,02 Ωcm2
bei p(H2) = 0,97 auf etwa 1 Ωcm2 bei p(H2) = 0,05 (Zelle SD-1), das entspricht einer Zunahme um einen
Faktor von 50. Bei 800 ◦C vergrößert er sich um einen Faktor von 5 (0,1/0,5 Ωcm2). Bei 700 ◦C vergrößert er
sich um einen Faktor von 3 (0,15/0,4 Ωcm2). Die Abnahme des Einflusses des Wasserstoffpartialdrucks ist
wieder mit der Abnahme der Stromdichte mit der Temperatur zu erklären. Sinkt die Stromdichte, so nimmt
auch der Umsatz an Wasserstoff ab, wodurch erst ein geringerer Wasserstoffpartialdruck zu größeren
Diffusionsüberspannungen führt.
Vergleich der Kennwerte
Abbildung 5.18 vergleicht die aus den Impedanzspektren berechneten Widerstände der drei Zellentypen
bei 900 ◦C, p(H2) = 0,97 und 0,9 V. Die Spektren der drei Zellen mit gesputterter und der einen Zelle mit
siebgedruckter CGO-Schicht sind bei p(O2) = 1 aufgenommen, die der vier Zellen mit elektronenstrahlver-
dampfter CGO-Schicht bei p(O2) = 0,21.
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Die Vorwiderstände aller Zellen liegen zwischen 0,06 und 0,26 Ωcm2, die Polarisationswiderstände zwi-
schen 0,07 und 0,15 Ωcm2, die Gesamtwiderstände zwischen 0,1 und 0,4 Ωcm2. Zum Vergleich der Zellen
untereinander eignet sich der Polarisationswiderstand besser als der Vorwiderstand, da dieser stark durch
die Kontaktierung beeinflusst wird, und somit nicht direkt eine Eigenschaft der Zelle ist. Der Mittelwert der
Zellen mit gesputterter CGO-Schicht hat für alle drei Widerstände den kleinsten Wert.
Zu Anfang des Zellbetriebes entspricht der Mittelwert von Prozess Z1K etwa 35 % des Polarisationswider-
standes und Prozess Z2 etwa 65 % bei allen drei Zelltypen. Da Prozess Z2 einen Kathoden- und einen
Anodenprozess beinhaltet ist der Anteil der Kathode am Polarisationswiderstand damit zu Anfang des Be-
triebs mindestens 35 %.
Bei den bei Leonide et al. bestehenden Betriebsbedingungen hat die Anode gegenüber der Kathode den
größeren Anteil am Polarisationswiderstand [116,117,122]. Bei Endler-Schuck et al. [118–120] wird eben-
falls der Anode der größte Anteil an den Polarisationswiderständen zugeschrieben, bei 900 ◦C sind es
90 %. Dieser große Anodenanteil kann in der vorliegenden Arbeit nicht bestätigt werden, da hier die Anode
maximal 65 % vom Polarisationswiderstand bei 900 ◦C ausmacht. Der hohe Anteil der Anode an der Pola-
risationswiderständen bei Leonide et al. und Endler-Schuck et al. kann wiederum auf die etwa dreimal so






Abbildung 5.18: Vergleich der Widerstände der drei Zelltypen bei 900 ◦C, p(H2) = 0,97 und 0,9 V. Die
Werte der Zellen mit gesputterter und siebgedruckter CGO-Schicht sind bei p(O2) = 1, die der Zellen mit
elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht bei p(O2) = 0,21 aufgenommen;
a) Gesamtwiderstand RGes; b) Vorwiderstand R0; c) Polarisationswiderstand RPol ; d) Impedanz des Pro-
zesses Z1K ; e) Impedanz des Prozesses Z2.
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Degradationsverlauf
Abbildung 5.19 zeigt die Degradation der drei gealterten SOFCs mit verschiedenen CGO-Schichten bei
900 ◦C, einem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode von 1 und einem Wasserstoffpartialdruck von 0,97
(Rest Wasserdampf). Gezeigt sind folgende Kennwerte: Die Spannung bei 0,5 A/cm2, der Gesamtwider-
stand berechnet aus der Kennlinie sowie aus dem Impedanzspektrum, der ohmsche Widerstand, der Pola-
risationswiderstand sowie die Widerstände von Prozess Z1K und Z2 (alle Widerstände bei 0,7 V).
Bei allen Zellen ist eine Leistungszunahme in den ersten hundert Betriebsstunden festzustellen. Die
Zunahme der Stromdichte in den ersten hundert Stunden ist gemäß der Literatur zu erwarten [182,183]. In
den ersten Stunden sintert die Anode, wodurch die Zelle aktiviert wird.
Neben den unterschiedlichen Betriebsbedingungen der Zellen bestehen für alle Zellen jeweils zusätzliche
Rahmenbedingungen, die die Vergleichbarkeit der Degradation erschweren. Für Zelle EB-1 besteht die
Ausnahme darin, dass die Werte der ersten 444 h nicht mit den restlichen Werten verglichen werden kön-
nen. Die Zelle wurde bei 316 h und 336 h jeweils ab- und wieder angeschaltet, wodurch sich der ohmsche
Widerstand stark verändert hat. Für die Berechnung der Degradationsraten werden daher nur Werte ab
444 h Betrieb betrachtet. Für Zelle SD-1 wurden drei Impedanzspektren bei den Vergleichsbedingungen
aufgenommen. Die Spektren zeigen einen unerwarteten Verlauf, dies ist im Verhalten des Polarisations-
widerstandes und des Prozesses Z1K ersichtlich. Somit sind die Ergebnisse der Impedanzmessungen der
Zelle SD-1 nur bedingt vergleichbar.
Aufgrund der angesprochenen Streuung der Leistung der einzelnen Zellen ist ein Vergleich der Gesamt-
widerstände und der ohmschen Widerstände nicht möglich. Entweder waren die Zellen unterschiedlich gut
kontaktiert, oder sie unterscheiden sich in ihrer Leitfähigkeit.
Der Vergleich der Polarisationswiderstände der verschiedenen Zellen ist möglich, da dieser unabhängig
von der Kontaktierung ist. Im Verlauf der Polarisationswiderstände fällt Zelle SD-1 aus dem Trend der an-
deren beiden Zellen heraus. Von 155 auf 209 h steigt bei Zelle SD-1 der Prozess Z1K und damit auch der
Polarisationswiderstand stark an. Die Werte sowie der Verlauf der Polarisationswiderstände von Zelle EB-1
und S-1 sind vergleichbar. Für Zelle EB-1 und S-1 sind die Prozesse Z1K und Z2 vergleichbar groß. Für
Zelle SD-1 ist Z1K wesentlich größer als Z2. Der Prozess Z1K ist für Zelle SD-1 größer als für die anderen
beiden Zellen, der Prozess Z2 kleiner.
Die Zelle mit gesputterter CGO-Schicht (S-1) und die Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht (SD-1) zeigen
beide einen Spannungsrückgang von 5 %/1.000 h. Die Zelle mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht
(EB-1) zeigt einen stärkeren Spannungsrückgang von 12 %/1.000 h. Zelle EB-1 wurde im Vergleich zu
den anderen beiden Zellen im Mittel bei höheren Stromdichten und teilweise bei geringeren Partialdrücken
betrieben. Anhand dieser Ergebnisse kann darauf geschlossen werden, dass eine größere Stromdichte
und ein geringerer Sauerstoff- oder Wasserstoffpartialdruck zu einer stärkeren Degradation führen.
Die Berechnung des Spannungsrückgangs ist abhängig von dem jeweils betrachteten Messpunkt, unab-
hängig von der Dauerstrombelastung. Da die Kennlinie im Allgemeinen gekrümmt ist, sind Strom und
Spannung nicht linear zueinander. Daher ist auch eine Änderungsrate bei verschiedenen Stromdichten
unterschiedlich. Eine Vergleichbarkeit ist streng genommen nur direkt möglich, wenn die Spannungen bei
denselben Stromdichten verglichen werden. Dies erschwert die Vergleichbarkeit dieser Ergebnisse mit den
Literaturwerten, da hier die Änderungen nicht unbedingt bei 0,5 A/cm2 gegeben sind.
Für die Zellen mit gesputterter CGO-Schicht haben Tietz et al. einen Spannungsrückgang von 1 %/1.000 h
(bei 750 ◦C, 0,5 A/cm2) bei einem konstanten Zellbetrieb mit 0,5 A/cm2, 750 ◦C, p(O2) = 0,21 und p(H2) =
0,97 festgestellt [17]. Für denselben Zellentyp haben Jordan et al. einen Spannungsrückgang von
5 %/1.000 h (bei 700 ◦C, 0,8 A/cm2) bei ebenfalls konstanten Bedingungen (0,8 A/cm2, 700 ◦C, p(O2) = 0,21
und p(H2) = 0,97) festgestellt [25]. Für die Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht haben Mai et al. einen
Spannungsrückgang von 1 %/1.000 h (bei 800 ◦C, 0,6 A/cm2) bei einem konstanten Betrieb bei 0,6 A/cm2,
800 ◦C, p(O2) = 0,21 und p(H2) = 0,97 festgestellt [82]. Unter der Beachtung, dass diese Spannungsände-
rungen bei 0,5, 0,6 und 0,8 A/cm2 gegeben sind, ist die in dieser Arbeit bestimmte Spannungsänderung
von 5 %/1.000 h der Zellen mit gesputterter sowie elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht vergleichbar
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mit denen von Tietz, Jordan und Mai.
Auffällig ist aber, dass Mai et al. von einem erhöhten Spannungsrückgang bei kleineren Temperaturen und
geringeren Stromdichten berichten [82]. Eine Erklärung dafür wird allerdings nicht gegeben. Auch Endler-
Schuck et al. haben eine höhere Degradation bei geringeren Temperaturen festgestellt. Begründet wird dies
hier durch eine Phasenumwandlung das LSCFs. In der vorliegenden Arbeit wird allerdings das gegenteilige








Abbildung 5.19: Degradation der drei SOFCs mit verschieden präparierter CGO-Schicht: Veränderung der
Spannung bei 0,5 A/cm2 und der Widerstände bei 900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97, 0,7 V; a) Spannung;
b) Gesamtwiderstand aus UI; c) Gesamtwiderstand aus EIS; d) Vorwiderstand; e) Polarisationswiderstand;
f) Impedanz des Prozesses Z1K ; g) Impedanz Z2.
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Zunahme der Widerstände
In Tabelle 5.2 sind die prozentualen Veränderungen der oben gezeigten Kennwerte der drei Zellen aufgelis-
tet. Die Veränderung wurde jeweils auf 1.000 h bezogen, und aus dem angegebenen Zeitintervall berechnet
(siehe Gleichung 5.5). Für Zelle EB-1 sind die Werte für einen Sauerstoffpartialdruck von 1 und von 0,21
gezeigt. Die Degradationsraten sind bis auf die Veränderung der Polarisationswiderstände vergleichbar für
diese beiden Sauerstoffpartialdrücke. Die Unterschiede der Polarisationswiderstände wird durch die starke
Veränderung des letzten Datenpunktes bei 1.576 h gegenüber dem vorherigen Verlauf verursacht, siehe
Abbildung 5.19.
Bei den Zellen mit gesputterter (S-1) und elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht (EB-1) nahm der
Gesamtwiderstand um 60 %/1.000 h zu. Auch der ohmsche Widerstand und der Polarisationswiderstand
dieser beiden Zellen nahm jeweils um denselben Anteil von 60 %/1.000 h zu. Für diese beiden Zellen ist
demnach die Degradation des ohmschen Widerstandes sowie des Polarisationswiderstandes vergleichbar.
Der Gesamtwiderstand der Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht nahm nur halb so stark zu (30 %/1.000 h)
wie bei den anderen beiden Zellen. Für die Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht konnte keine Auswer-
tung der Impedanzdaten durchgeführt werden, wodurch nicht zwischen Zunahme des ohmschen und des
Polarisationswiderstandes unterschieden werden kann.
Bei den Zelle mit gesputterter (S-1) und elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht (EB-1) ist ein deut-
licher Unterschied zwischen den Änderungen der Polarisationswiderstände von Prozess Z1K und Z2 fest-
zustellen. Prozess Z1K nimmt jeweils viermal so stark zu wie Prozess Z2 (S-1: Z1K +100 %/1.000 h, Z2
+25 %/1.000 h; EB-1: Z1K +140 %/1.000 h, Z2 +30 %/1.000 h). Z1K entspricht der Sauerstoffreduktion in
der Kathode. Demnach wird die Degradation des Polarisationswiderstandes bei den Zellen mit gesputterter
und elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht durch die Verschlechterung der Sauerstoffreduktion in der
Kathode dominiert.
Obwohl die Spannungsänderung der Zellen mit gesputterter (S-1) und elektronenstrahlverdampfter CGO-
Schicht (EB-1) unterschiedlich ist, sind die Änderungen der einzelnen Widerstände vergleichbar.
Endler-Schuck et al. haben einen anderen Verlauf der Widerstände festgestellt [118–120]. Für Zellen
mit siebgedruckter CGO-Schicht wurde bei 900 ◦C für den ohmschen Widerstand eine Zunahme von
17 %/1.000 h festgestellt (p(O2) = 0,21, Anodengas CO/CO2 = 0,5/0,5, offene Zellspannung). Der Po-
larisationswiderstand blieb für die Betriebszeit von 1.500 h konstant (abgesehen von einer anfänglichen
Aktivierung von 150 h).
Bei 750 und 600 ◦C wurde das gegensätzliche Verhalten festgestellt. Der ohmsche Widerstand blieb bei
750 und 600 ◦C konstant, der Polarisationswiderstand nahm bei 750 ◦C um 20 %/1.000 h bei 600 ◦C sogar
um 200 %/1.000 h zu. Der Polarisationswiderstand der Anode nahm bei 750 ◦C um 15 %/1.000 h bei
600 ◦C um 60 %/1.000 h zu. Der Polarisationswiderstand der Kathode nahm stärker zu als der der Anode
(bei 750 ◦C um 30 %/1.000 h bei 600 ◦C um 700 %/1.000 h).
Tabelle 5.2: Veränderung der Kennwerte der drei Zellen mit verschiedenen CGO-Schichten bei 900 ◦C,
p(O2) = 1 und p(H2) = 0,97; der Referenzwert ist der jeweilige Wert am Leistungsmaximum; alle Werte sind
auf 1.000 h bezogen
S-1 EB-1 SD-1
312 - 581 h 468 - 1598 h 159 - 754 h
U @ 0,5 A/cm2 - 5 % - 12 % - 5 %
ASR aus U-I @ 0,7 V 60 % 55 % 30 %
ASR aus EIS @ 0,7 V 60 % 60 % 35 %
R0 @ 0,7 V 60 % 60 % - 20 %
RPol @ 0,7 V 55 % 65 % 145 %
Z2 @ 0,7 V 25 % 30 % - 35 %
Z1K @ 0,7 V 100 % 140 % 220 %
72
5.6. Diskussion
Endler-Schuck et al. vermuten, dass die starke Kathodenalterung durch eine Phasenumwandlung des
LSCF’s verursacht wird. Diese Vermutung wird allerdings nicht experimentell bestätigt. LSCF scheint bei
900 ◦C in einer anderen Phase vorzuliegen als bei den niedrigeren Temperaturen. Eine zwischenzeitliche
Temperaturerhöhung der bei niedrigeren Temperaturen gealterten Proben auf 900 ◦C verursacht eine Leis-
tungssteigerung, was durch die Phasenänderung erklärt wird. Eine Bildung von Fremdphasen wird aller-
dings nicht berichtet. In den mikrostrukturellen Untersuchungen zeigt einzig die bei 900 ◦C gealterte Probe
eine veränderte Porosität der LSCF-Kathode, beziehungsweise eine Überstruktur über den eigentlichen
LSCF-Körnern.
Diese Kathodeneigenschaften implizieren, dass die Kathodenalterung durch eine Verringerung der elektro-
chemischen Eigenschaften des LSCFs verursacht wird. Das LSCF scheint nach dem Sintern der Zelle in
einer leistungsfähigeren Phase vorzuliegen. Im Betrieb der Zelle bei 750 oder 600 ◦C wandelt sich diese
Phase dann langsam in eine elektrochemisch weniger aktive Phase um. Wird die Zelle höheren Tempera-
turen ausgesetzt, so geht das LSCF wieder in die elektrochemisch aktivere Phase über.
Bei Endler-Schuck et al. wurden die Zellen unter offener Zellspannung gealtert und nur alle 5 h bei einer
Messung der Kennlinie und eines Impedanzspektrums belastet. Daher kann abgeleitet werden, dass die in
der vorliegenden Arbeit teilweise starke Strombelastung für die Unterschiede zwischen den Ergebnissen
verantwortlich ist. Ist dies der Fall, so werden vor allem die Änderungen des Polarisationswiderstands durch
eine Strombelastung erhöht, da bei Endler-Schuck et al. bei einem Betrieb ohne Strombelastung keine
Zunahme der Polarisationswiderstände bei 900 ◦C festgestellt wurde.
Becker et al. haben die Degradation der Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht bei Dauerbelastung mit
0,3 /cm2 (0,6 A/cm2) bei 800 ◦C charakterisiert [82]. Es wird von einer Degradation des Gesamtwiderstan-
des, berechnet aus den Impedanzspektren, von 26 %/1.000 h (19 %/1.000 h) bei 0,3 A/cm2 (0,6 A/cm2)
und 800 ◦C (offene Zellspannung, p(O2) = 0,21, p(H2) = 0,95) berichtet. Diese Degradation liegt im Bereich
der in der vorliegenden Arbeit ermittelten 30 %/1.000 h für die Zelle SD-1. Becker et al. entwickelten kein
Ersatzschaltbild. Die Degradation wird durch die Zunahme des Polarisationswiderstandes dominiert, aber
nicht näher quantifiziert. Auch dieses Verhalten widerspricht den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit.
Becker et al. stellten bei den Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht eine Anreicherung von SrZrO3 auf
dem Elektrolyten nach der Sinterung der Zellen fest [82]. Bei der Auslagerung einer Mischung von YSZ-
und LSCF-Pulver wurde nach 200 h bei 800 ◦C ebenfalls eine Bildung von SrZrO3 festgestellt. Daraus wird
die Theorie der sukzessiven SrZrO3-Bildung während des Betriebs der Zellen mit siebgedruckter CGO-
Schicht aufgestellt. Dies wurde jedoch nicht abschließend verifiziert.
In [121] charakterisieren Becker et al. die Degradation der Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht bei den-
selben Bedingungen wie in [82] die Zellen mit gesputterter CGO-Schicht (0,3 A/cm2 (0,6 A/cm2), 800 ◦C,
p(O2) = 0,21, p(H2) = 0,95; Impedanzspektren bei offener Zellspannung). Die Zellen mit siebgedruckter
und die mit gesputterter CGO-Schicht haben einen gleich großen Polarisationswiderstand, ebenso wie
in der vorliegenden Arbeit. Die Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht haben einen größeren ohmschen
Widerstand als die Zellen mit gesputterter CGO-Schicht. Dies wird durch das auf dem Elektrolyten nach-
gewiesene SrZrO3 erklärt. Der Polarisationswiderstand für beide Zellen nimmt gleich stark zu, im Einklang
mit den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit. Der ohmsche Widerstand nimmt bei den Zellen mit siebge-
druckter CGO-Schicht stärker zu als bei den Zellen mit gesputterter CGO-Schicht. Dies wird durch eine
fortwährende Bildung von SrZrO3 auf dem Elektrolyten der Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht erklärt,
jedoch nicht verifiziert. Außerdem wurden nach dem Betrieb bei beiden Zelltypen Co-Fe-Spinelle innerhalb
der Kathode nachgewiesen. Die Zunahme des ohmschen Widerstandes für die Zellen mit siebgedruckter
CGO-Schicht konnte in der vorliegenden Arbeit nicht quantifiziert werden.
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5.7 Zusammenfassung
Die im Forschungszentrum Jülich hergestellten Festoxid-Brennstoffzellen mit einer LSCF
(La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode wurden für drei verschiedene Präparationsmethoden der CGO
(Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriereschicht durch Aufnahme von Kennlinien und Impedanzspektren bezüglich ihrer
elektrochemischen Leistung und ihres Degradationsverhaltens charakterisiert. Zunächst wurden die Zellen
der drei Typen mit einer gesputterten, einer elektronenstrahlverdampften und einer siebgedruckten CGO-
Schicht bei Variation der Betriebsbedingungen untereinander verglichen. Dazu wurden Kennlinien und Im-
pedanzspektren bei Temperaturen von 600 - 900 ◦C, einem Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode von
0,05 - 1 (Rest N2) und einem Wasserstoffpartialdruck auf der Anode von 0,05 - 0,97 (3 % Wasserdampft,
Rest N2) aufgenommen. Die Impedanzspektren wurden nicht nur bei offener Zellspannung, sondern auch
bei Überspannungen von 0,9 - 0,2 V gemessen. Es wurde ein Ersatzschaltbild, bestehend aus bis zu vier
Prozessen aufgestellt. Dieses beschreibt die Eigenschaften von allen drei Zelltypen.
Zum Vergleich der Eigenschaften der drei Zelltypen wurden folgende Kennwerte jeweils bei 900 ◦C, p(O2)
= 1 und p(H2) = 0,97 herangezogen: Die Spannung bei 0,5 A/cm2, der flächenspezifische Widerstand
(berechnet aus der Steigung der Kennlinie und aus der Impedanz), der ohmsche Widerstand, der Polarisa-
tionswiderstand und die Widerstände der Prozesse Z1K und Z2 (alle Widerstände bei 0,7 V).
Nach der Eingangscharakterisierung wurde jeweils eine Zelle für jeden CGO-Typ für bis zu 1.600 h betrie-
ben. Die Betriebsbedingungen und die Strombelastungen der Zellen waren unterschiedlich. Während des
Dauerbetriebs wurden die Kennwerte regelmäßig bei den Vergleichsbedingungen bestimmt. Die Degrada-
tionsraten der Kennwerte wurden jeweils durch den prozentualen Unterschied des Wertes zum Zeitpunkt
der maximalen Zellleistung nach Abschluss der Aktivierung (160 - 300 h) bis zum letzten Messwert, bezo-
gen auf 1.000 h berechnet.
Folgende Kernaussagen können aufgestellt werden:
• Die Polarisationswiderstände der drei Zelltypen sind gleich groß. Für die Zellen mit gesputterter und
elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht beträgt der Anteil der Kathode am Polarisationswiderstand
mindestens 35 %.
• Die Zelle mit gesputterter und die mit siebgedruckter CGO-Schicht weisen unter den vorliegenden
Bedingungen eine Spannungsdegradation von 5 %/1.000 h auf. Die Zelle mit elektronenstrahl-
verdampfter CGO-Schicht weist eine Spannungsdegradation von 12 %/1.000 h auf.
• Der Gesamtwiderstand nimmt bei der Zelle mit gesputterter und der mit elektronenstrahlverdampfter
CGO-Schicht jeweils um 60 %/1.000 h zu. Bei der Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht nimmt der
Gesamtwiderstand nur um 30 %/1.000 h zu.
• Für die Zellen mit gesputterter und elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht nimmt sowohl der ohm-
sche Widerstand als auch der Polarisationswiderstand um 60 %/1.000 h zu. Bei diesen beiden
Zellentypen wird die Degradation zu gleichen Teilen durch die Zunahme des ohmschen Widerstandes
und des Polarisationswiderstandes beeinflusst.
• Für die Zellen mit gesputterter und mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht degradiert der
Kathodenprozess Z1K viermal stärker als der Anodenprozess Z2A. Die Degradation des Polarisati-
onswiderstandes wird daher durch die Verschlechterung der elektrochemischen Eigenschaften der
Kathode dominiert.
• Eine höhere Stromdichte sowie verringerte Partialdrücke von Sauerstoff und Wasserstoff erhöhen die
Degradation.




Der Anteil der Kathode am Polarisationswiderstand von 30 % wird von Leonide et al. für Zellen mit sieb-
gedruckter CGO-Schicht bestätigt [116,117,122].
In [17,25,82] wird von einem mit dieser Arbeit vergleichbaren Spannungsrückgang im Bereich von 1 - 5 %
/1.000 h berichtet. Im Gegensatz zu der beobachteten stärkeren Alterung bei einer größeren Strombe-
lastung, berichten Mai et al. von einer geringeren Alterung bei höheren Stromdichten [82]. Das in der vorlie-
genden Arbeit ermittelte Verhalten der stärkeren Degradation bei höheren Stromdichten ist allerdings plau-
sibler. Die Alterung des Gesamtwiderstandes der Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht von 30 %/1.000 h
wird von Mai et al. bestätigt [82].
Die hier vorhandene Degradation des ohmschen Widerstandes und des Polarisationswiderstandes von
jeweils 60 %/1.000 h wird von Endler-Schuck et al. nicht bestätigt [118–120]. Hier nahm der ohmsche
Widerstand um 17 %/1.000 h zu und der Polarisationswiderstand blieb konstant. Allerdings wurden die Zel-
len nur bei offener Zellspannung gealtert. Daraus kann geschlossen werden, dass die in der vorliegenden
Arbeit beobachtete Degradation des ohmschen Widerstandes und vor allem die des Polarisationswiderstan-
des nicht materialintrinsisch ist, sondern maßgeblich durch den Brennstoffzellenbetrieb verursacht wird.
Zusammenfassend wird die Degradation der charakterisierten Zellen durch die Zunahme des ohmschen
Widerstandes und des Kathodenpolarisationswiderstands dominiert. Hohe Stromdichten und niedrige
Partialdrücke von Sauerstoff auf der Kathode und Wasserstoff auf der Anode beschleunigen die Alterung.
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6 Sr-Diffusion in CGO-Schichten
Um die Reaktion von Sr aus der LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode und Zr aus dem YSZ
(Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten zu SrZrO3 zu verhindern, wird eine CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Schicht zwischen
der Kathode und dem Elektrolyten platziert. Damit sind LSCF und YSZ nicht in direktem Kontakt. Aufgrund
einer geringen Löslichkeit von Sr in CGO kann Sr dennoch aus der Kathode durch die CGO-Schicht zum
Elektrolyten diffundieren.
In diesem Kapitel wird die Funktionsweise von CGO-Schichten im Hinblick auf die Sr-Diffusion charakteri-
siert. Abhängig von verschiedenen kristallinen Strukturen der CGO-Schicht wird die Sr-Korngrenzdiffusion
charakterisiert. Damit kann im anschließenden Kapitel die Gesamtmenge an Sr extrapoliert werden, die
durch die CGO-Schicht diffundiert, und somit die Menge an SrZrO3, die auf dem Elektrolyten entsteht,
abgeschätzt werden.
6.1 Probenherstellung
Für die Diffusionsexperimente wurden CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Schichten verschiedener kristallinen Struk-
tur präpariert. Die CGO-Schichten wurden auf YSZ (Zr0,74Y0,26O2−δ) Einkristallen der Orientierung (100)
(MATECK, Deutschland) mittels Magnetronsputtern (CS 400 ES, Von Ardenne Anlagentechnik, Deutsch-
land) abgeschieden.
Zum Magnetronsputtern wurde ein metallisches Target (80 at-% Ce und 20 at-% Gd, Reinheit 99,7 %,
Treibacher Auermet, Österreich) verwendet. Während der Abscheidung betrug der Ar-Fluss 30 cm3N /min,
der O2-Fluss 8 cm3N /min, der Prozessdruck 6, 0 · 10−3 mbar, die Generatorleistung 500 W und die Prozess-
energie 1.400 Wh. Die YSZ-Einkristalle wurden bei vier verschiedenen Temperaturen der Substratheizung
(800, 600, 400 ◦C und ohne Heizung) abgeschieden. Die Dicken der CGO-Schichten lagen zwischen 800
und 1.600 nm. Die Proben haben eine Gesamtdicke von 0,5 mm und eine quadratische Fläche von 1 cm2.
Als Diffusionsquelle wurde auf die CGO-Schicht SrO mittels Molekularstrahlepitaxie (Molecular Beam
Epitaxy, MBE; M600 DCA, Finnland) abgeschieden. Dabei wurde das metallische Sr verdampft und in-situ
mit einer Plasmasauerstoffquelle oxidiert. Die Substratheizung wurde auf 300 ◦C eingestellt. Bei dieser
geringen Temperatur konnte ein stabiles Aufwachsen des SrOs realisiert werden, ohne dass schon Sr in
die CGO-Schicht diffundieren kann. Die SrO-Schichten haben eine Dicke von etwa 20 nm.
Da SrO stark hydrophil ist, wurde die SrO-Schicht durch eine SrTiO3-Schicht abgedeckt. Diese wurde
ebenfalls mittels MBE aufgedampft. Die Schichten waren an Luft stabil und haben sich nicht abgelöst.
Es wurden 5 verschiedene Probenarten charakterisiert. Die Proben vom Typ EK-5 wurden bei 800 ◦C
abgeschieden. Die Proben vom Typ EK-6 wurden ebenfalls bei 800 ◦C abgeschieden, sind aber eine andere
Charge. Die Proben vom Typ EK-7 wurden bei 600 ◦C, die Proben vom Typ EK-8 bei 400 ◦C und die Proben
vom Typ EK-9 wurden ohne Substratheizung abgeschieden.
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6.2 Experimentelle Durchführung
Zur Charakterisierung der Sr-Korngrenzdiffusion in CGO wurden die Proben in Luft bei verschiedenen
Temperaturen ausgelagert. Die Proben wurden in einen auf die jeweilige Temperatur equilibrierten
Kammerofen (Carbolite 12/13, Regler: Eurotherm 902) gelegt. Zur Temperaturüberwachung wurde ein
Thermoelement (Ni/CrNi) neben der Probe platziert. Die Auslagerungsdauer wurde so gewählt, dass das
Sr nicht die gesamte CGO-Schicht durchquert und sich an der gegenüberliegenden Seite anlagert, da in
diesem Fall die Analyse der Diffusionsprofile enorm erschwert wäre. Nach der jeweiligen Auslagerungs-
zeit wurde die Probe aus dem Ofen genommen und in Luft abgekühlt. Durch das sprunghafte Heizen und
Abkühlen der Probe kann die Dauer und die Temperatur während des Diffusionsexperiments genau
eingestellt werden.
Die Sr-Diffusionsprofile wurden mittels Flugzeit-Sekundärionenmassenspektrometrie (ToF-SIMS, Time of
Flight Secondary Ion Mass Spectrometry; IONTOF GmbH, Münster, Deutschland) ermittelt. Zur Bestim-
mung der Tiefenprofile wurden die Proben mit einem 2 keV Cs+-Strahl gesputtert, der typischerweise
eine Fläche von 300 µm2 abrastert. Zur Elementanalyse wurde ein 25 keV Bi3+-Strahl verwendet, der eine
Fläche von 100 µm2 abrastert. Dabei ergibt sich ein Intensitätsprofil der vorliegenden Elemente von der
Probenoberfläche ausgehend in die Probe hinein.
Die Charakterisierung der Morphologie und die Bestimmung der Dicke der CGO-Schichten wurde mit einem
Rasterelektronenmikroskop (REM; Ultra Plus, Zeiss, Deutschland) vorgenommen. Hierzu wurden Aufnah-
men der Oberfläche sowie von gebrochenen Querschnitten vorgenommen.
Von den Querschnitten wurden außerdem hochauflösende Transmissionselektronenmikroskop-Aufnahmen
(HRTEM; Libra 200 Cs, Zeiss, Deutschland) vorgenommen. Es wurden FIB-Lamellen (Focused Ion Be-
am) mit einer Dicke von etwa 100 nm präpariert. Zur Kontaktierung der Proben wurde ein Pt-Film auf die
Probe gedampft. Die Pt-Ionen konnten teilweise in die ersten 100 nm der Probe eindringen, wodurch die
Abbildungen hier heller erscheinen. Es sind Dunkelfeldaufnahmen (HAADF) gezeigt.
Des Weiteren wurde die Korngrenze im Schnitt parallel zur Probenoberfläche in einem weiteren hochauf-
lösende Transmissionselektronenmikroskop (HRTEM; CM-20 Field Emission Gun, Philips, Niederlande)
untersucht. Mit einer Ga-Ionen-FIB (2 keV) wurde eine etwa 100 nm dicke Lamelle präpariert. Dazu wurde
zunächst ein Keil aus der Probe mit dem Ionenstrahl ausgeschnitten, und von diesem die Lamelle abge-
trennt. Danach wurde die Lamelle zusätzlich mit einer Nanomühle mit einem 500 eV Ar-Ionenstrahl auf eine
Dicke von 30 - 40 nm poliert. Es wurden Hellfeldbilder sowie Elektronenbeugungsbilder (SAED) aufgenom-
men. Die SAED-Fläche betrug dabei etwa 300 nm x 300 nm.
Zur Materialcharakterisierung wurde diese Lamelle mittels Energiedispersiven Röntgenspektroskopie
(EDX) im hochauflösende Transmissionselektronenmikroskop (Titan G2 80-200 ChemiSTEM, FEI, USA;
Super-X EDS mapping, Bruker, USA) untersucht.
Die Strukturuntersuchungen der CGO-Schichten wurden mittels Röntgendiffraktometrie (X-Ray Diffracti-
on; X’Pert MRD 3050/65, Cu-Kα-Quelle, Philips, Niederlande) vorgenommen. Es erfolgten Messungen in
Bragg-Brentano-Geometrie und es wurden Polfiguren aufgenommen.
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6.3 Charakterisierung der kristallinen Struktur der CGO-Schicht
In diesem Kapitel wird die kristalline Struktur der CGO-Schichten mittels Rasterelektronenmikroskopie,
Transmissionselektronenmikroskopie sowie Röntgendiffraktometrie charakterisiert. Es wird die Orientierung
der CGO-Schicht sowie die CGO-Korngröße bestimmt.
6.3.1 Raster- und Transmissionselektronenmikroskopie
Die Abbildungen 6.1 und 6.2 zeigen REM-Aufnahmen der 5 verschiedenen Probenarten mit CGO-
Schichten, die bei verschiedenen Substrattemperaturen (T ≤ 800 ◦C) auf YSZ-Einkristalle abgeschieden
wurden. Es sind Aufnahmen der Aufsichten und der gebrochenen Querschnitte gezeigt.
Abbildung 6.1 zeigt die Aufsichten der 5 Probenarten. Es sind verschieden große und auch verschieden ge-
formte CGO-Kristalle erkennbar. Außerdem sind zwischen den einzelnen Kristallen Lücken vorhanden. Die
Proben einer Charge sind teilweise unterschiedlich. Für die Proben EK-6 bis EK-9 sind jeweils Aufnahmen
von zwei Proben gezeigt. Diese Proben wurden jeweils gleichzeitig hergestellt, das heißt sie lagen wäh-
rend der CGO-Abscheidung durch Magnetronsputtern nebeneinander in der Sputterkammer. Es ist kein
eindeutiger Zusammenhang zwischen der Abscheidetemperatur und der Kristallitgröße vorhanden.
Die Unterschiede innerhalb einer Charge sind beim Probentyp EK-6 und EK-9 (Abscheiden bei 800 ◦C und
ohne Heizung) in Abbildung 6.1b) und e) besonders deutlich. Die erste Probe vom Typ EK-6 hat in der
Aufsicht eher längliche Körner. Die Körner der zweiten Probe sind eher quadratisch. Die Querschnittfläche
dieser Körner ist wesentlich geringer als die der ersten Probe.
Bei der ersten Probe des Typs EK-9 sind gröbere Strukturen mit einem Durchmesser von etwa 100 nm vor-
handen, in denen noch kleinere Unterteilungen erkennbar sind. Diese kleineren Strukturen, von etwa 10 nm
Durchmesser entsprechen den CGO-Körnern. Die Körner der zweiten Probe des Typs EK-9 sind größer
als die der ersten Probe und sind eher quadratisch. Diese Probe des Typs EK-9 weißt eine vergleichbare
Struktur wie die Proben von Typ EK-8 und EK-7 auf.
In der Aufsicht der Probe vom Typ EK-5 sind die Körner nur schwer erkennbar. Diese Proben wurden analog
zu den Proben EK-6 hergestellt, sind aber eine andere Charge. Dennoch erscheinen die Kristallite in der
Aufsicht von Probe EK-5 kleiner. Von der abgebildeten Struktur lässt sich hier nur schwer eine Korngröße
abschätzen. Die Oberfläche von Probe EK-5 weist eine Strukturierung im Bereich von 20 nm auf.
In den gebrochenen Querschnitt in Abbildung 6.2 ist bei allen Proben eine kolumnare Struktur erkennbar.
Die Kolumnen erstrecken sich über die gesamte Schichtdicke, sie sind allerdings beim Brechen der Probe
teilweise abgebrochen. Die Kolumnen stehen nicht immer senkrecht zur Probenoberfläche, was durch eine
unterschiedliche Positionierung der Proben zum Target während des Beschichtens verursacht worden sein
könnte. Die CGO-Schichten haben Dicken von 1.000 nm (EK-5), 800 nm (EK-6), 1.450 nm (EK-7), 1.200 nm
(EK-8) und 1.525 nm (EK-9).
Aus diesen Abbildungen der gebrochenen Querschnitte lässt sich nicht direkt auf die Kristallitgröße
schließen. Dies ist vor allem bei Probe EK-9 ersichtlich. Im Querschnitt ist nur die gröbere Struktur mit
einem Durchmesser von etwa 100 nm erkennbar. In dieser Bildauflösung sind die 10 nm breiten Kristalle,
die in der Aufsicht (Abbildung 6.1e) links) erkennbar sind, nicht aufzulösen.
In Abbildung 6.3 sind TEM-Aufnahmen der Querschnitte von einer Probe des Typs EK-6 und EK-9 (abge-
schieden bei 800 ◦C und ohne Heizung) gezeigt. Bei der Probe des Typs EK-6 ist ein kolumnares Wachstum
deutlich erkennbar. Die Kristallite erstrecken sich über die gesamte Dicke der CGO-Schicht.
Bei der Probe vom Typ EK-9 ist ebenfalls ein kolumnares Wachstum vorhanden. Hier sind die oben ge-
nannten kleineren Kristallite mit einer Breite von etwa 10 nm zu erahnen. Es ist nicht erkennbar, ob sich die
Kolumnen über die gesamte CGO-Schicht erstrecken.
Außerdem sind bei dieser Probe Lücken zwischen den einzelnen Kolumnen vorhanden. Diese Lücken sind
nur in einer gewissen Tiefe vorhanden, nahe dem Substrat und nahe der Oberfläche erscheint die Schicht
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dicht. Diese Lücken können offenem Porenvolumen entsprechen. Bei der Probe, die bei 800 ◦C abgeschie-
den wurde (EK-6), sind diese Lücken nicht vorhanden, siehe Abbildung 6.3a).
a) CGO abgeschieden bei 800 ◦C, EK-5
b) CGO abgeschieden bei 800 ◦C, EK-6
c) CGO abgeschieden bei 600 ◦C, EK-7
d) CGO abgeschieden bei 400 ◦C, EK-8
e) CGO ohne Heizung, EK-9
Abbildung 6.1: Aufsichten der CGO-Schichten in Abhängigkeit der Depositionstemperatur; REM, In-Lens
Sekundärelektronendetektor.
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a) CGO abgeschieden bei 800 ◦C, EK-5
b) CGO abgeschieden bei 800 ◦C, EK-6 c) CGO abgeschieden bei 600 ◦C, EK-7
d) CGO abgeschieden bei 400 ◦C, EK-8 e) CGO ohne Heizung, EK-9
Abbildung 6.2: Querschnitte der CGO-Schichten in Abhängigkeit der Depositionstemperatur; REM,
In-Lens Sekundärelektronendetektor; Abbildungen von gebrochenen Proben; die SrO Schicht hat eine
Dicke von etwa 20 nm und ist in diesen Abbildungen nur teilweise erkennbar.
a) CGO abgeschieden bei 800 ◦C, EK-6 b) CGO ohne Heizung, EK-9
Abbildung 6.3: Querschnitte der CGO-Schichten in Abhängigkeit der Depositionstemperatur; STEM
HAADF; die hellere Intensität der ersten 100 nm wird durch Pt-Implantation verursacht, s.o..
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6.3.1.1 CGO-Korngrenze
Die CGO-Krongrenze wurde im hochauflösendem Transmissionselektronenmikroskop (HRTEM) mit Abbil-
dungen des Querschnitts sowie in einer Schicht parallel zur Probenoberfläche charakterisiert.
Probentyp EK-9, CGO abgeschieden ohne Heizung
Abbildung 6.4 zeigt eine HRTEM-Hellfeldaufnahme einer Probe, deren CGO-Schicht ohne Substratheizung
abgeschieden wurde (EK-9), und außerdem unbehandelt ist. Dies ist dieselbe Probe wie in Abbildung 6.3b).
In Abbildung 6.4 wurde eine Stelle ausgewählt, an der die Probe dicht erscheint.
Es ist eine Ansicht des Querschnitts im Bereich der CGO-Schicht gezeigt. Es sind zwei Körner unterschied-
licher Orientierung erkennbar. Die Körner stoßen direkt aneinander, zwischen ihnen ist kein Porenvolumen
vorhanden. Die Grenze zwischen den beiden Körnern verläuft schräg durchs Bild von links unten nach
rechts oben. An der Grenze zwischen den beiden Körnern ist ein schmaler Bereich mit einer Breite < 1 nm
etwas veränderter Struktur erkennbar.
Probentyp EK-6, CGO abgeschieden bei 800 ◦C
In Abbildung 6.5 sind HRTEM-Hellfeldaufnahmen von einer Probe, deren CGO-Schicht bei 800 ◦C abge-
schieden wurde, gezeigt. In Abbildung 6.6a) ist eine EDX-Aufnahme (Energiedispersive Röntgenanalyse)
und in Abbildung 6.6b) ein Elektronenbeugungsbild (SAED) gezeigt. An dieser Probe fand ein Diffusio-
nexperiment statt (bei 566 ◦C für 105 min). Die entsprechenden Diffusionsprofile sind in Abbildung 6.10
und 6.11 gezeigt. Die Lamelle wurde parallel zur Probenoberfläche präpariert. Ihre Dicke beträgt etwa 30 -
40 nm. Der Abstand von der Probenoberfläche, bei dem die Lamelle präpariert wurde, konnte nicht genau
bestimmt werden, er beträgt etwa 100 - 500 nm.
In Abbildung 6.5 sind zwei Phasen mit einem unterschiedlichen Kontrast erkennbar. Die dunklen Bereiche
sind die kristallinen CGO-Körner. Die hellen Bereiche entlang der Korngrenzen erscheinen amorph.
Auffällig ist, dass die CGO-Körner nicht vollständig und auch nicht gleichmäßig von den hellen Bereichen
umgeben sind. An einigen Rändern stoßen die CGO-Körner direkt aneinander, an anderen Stellen ist der
helle Bereich relativ breit. Die hellen Bereiche benetzt die dunkle Phase damit nicht vollständig.
In Abbildung 6.5b) ist teilweise eine Delokalisierung in den hellen Bereichen erkennbar. Aufgrund der sphä-
rischen Abberation erscheinen die Gitterebenen der kristallinen Bereiche ebenfalls in den hellen Bereichen.
In Abbildung 6.5a) sind Moiré-Linien vorhanden. Diese entstehen durch die Interferenz an den nicht perfekt
parallelen Ober- und Unterseiten des jeweiligen Korns.
Abbildung 6.6a) zeigt eine EDX-Aufnahme sowie das dazugehörige HAADF-Bild. In der Dunkelfeldabbil-
dung erscheinen die in Abbildung 6.5 hellen Bereiche dunkel. In den EDX-Abbildungen sind ebenfalls viele
Bereiche vorhanden, in denen nur geringe oder auch keine Röntgenintensität detektiert wurde. In den übri-
gen Bereichen (Körnern) ist die Gd-, die Ce- und die O-Intensität homogen verteilt. Die Sr-Intensität ist an
manchen Stellen etwas erhöht. Das heißt, hier liegt in der Tat kein Material vor. Die in a) und b) hellen und
in c) dunkel Bereiche können daher als Poren identifiziert werden.
Die quantitativ Zusammensetzung aus den EDX-Messungen beträgt etwa: Ce = 22 at-%, Gd = 9 at-%, O
= 68 at-%, Sr = 1 at-%. Das Verhältnis von Ce zu Gd ist etwa 2,5 : 1. Von der Präparation ausgehend soll-
te ein Verhältnis von 4 : 1 vorliegen. Die Gd-Intensität ist demnach unerwartet hoch. Das Verhältnis von
(Ce + Gd) zu O ist 0,9 : 2. Dies ist mit dem erwarteten Verhältnis von etwa 1 : 2 vereinbar. Die Sr-
Konzentration beträgt etwa 5,6 ·10−4 mol/cm3.
Abbildung 6.6b) zeigt das zu Abbildung a) entsprechende Elektronenbeugungsbild (SAED). Es sind nur
Reflexe entsprechend einer (100)-Orientierung zum Substrat vorhanden. Das heißt, dass die CGO-
Kristallite dem YSZ(100)-Substrat entsprechend (100) parallel zur Probenoberfläche orientiert sind. Die
Breite der Reflexe lässt auf eine Missorientierung im Bereich von maximal 3◦ schließen. Das heißt die
CGO-Kristallite sind untereinander parallel zur Probenoberfläche geringfügig gegeneinander verdreht.
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a) b)
Abbildung 6.4: Querschnitt der CGO-Schicht im Bereich einer Korngrenze; CGO-Schicht abgeschieden
ohne Substratheizung (EK-9); HRTEM-Hellfeldaufnahme; die Pfeile kennzeichnen die Korngrenze.
a) b)
Abbildung 6.5: Abbildung eines Schnittes parallel zur Probenoberfläche der CGO-Schicht, die bei 800 ◦C
abgeschieden wurde (EK-6) und bei der ein Diffusionsexperiment stattfand; HRTEM-Hellfeld.
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a)
b)
Abbildung 6.6: Abbildung eines Schnittes parallel zur Probenoberfläche der CGO-Schicht, die bei 800 ◦C
abgeschieden wurde (EK-6) und bei der ein Diffusionsexperiment stattfand; a) HRTEM HAADF und EDX;
b) SAED.
Tabelle 6.1: CGO-Korndurchmesser und CGO-Korngrenzanteil
Abscheide- Probe mittlerer Korndurchmesser d [nm] Porenanteil fPore [%]temperatur [◦C] Messwert Mittelwert Messwert Mittelwert
800
EK-6-7 - REM 19
27 ± 60 %
≤ 17
≈ 13 ± 37 %EK-6-8 - REM 50 ≤8EK-6-4 - TEM 19 13
EK-6-4 - TEM 18 13
600 EK-7-7 - REM 46 49 ± 4 % ≤ 16 ≤ 13 ± 24 %EK-7-8 - REM 51 ≤ 10
400 EK-8-7 - REM 26 31 ± 17 % ≤ 15 ≤ 14 ± 7 %EK-8-8 - REM 36 ≤ 13
RT EK-9-7 - REM 17 25 ± 32 % ≤ 17 ≤ 15 ± 17 %EK-9-8 - REM 33 ≤ 12
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6.3.1.2 CGO-Korngröße und CGO-Korngrenzanteil
Aus den REM-Aufnahmen der Aufsichten in Abbildung 6.1 und den TEM-Abbildungen des Schnitts paral-
lel zur Oberfläche in Abbildung 6.5 wurden die CGO-Korngröße sowie der Anteil der Poren abgeschätzt.
Es wird zunächst angenommen, dass die in den REM-Aufnahmen sichtbaren Kontrastgrenzen Korngren-
zen in der CGO-Volumenphase entsprechen. Weiterhin wird angenommen, dass die Lücken zwischen den
Körnern in den REM-Aufnahmen (Abbildung 6.1) analog zu den TEM-Aufnahmen (Abbildung 6.5) Poren
entsprechen. Diese Abschätzung kann allerdings nur einen Maximalwert des Porenanteils angeben, da
von den Aufsichten nicht direkt auf die Struktur im Probeninneren geschlossen werden kann.
Die beiden Phasen wurden mit dem Bildbearbeitungsprogramm ImageJ quantifiziert. Die Vorgehenswei-
se ist in Anhang E erläutert. In Tabelle 6.1 sind die Ergebnisse aufgeführt und in Abbildung 6.7 grafisch
dargestellt.
Der Korndurchmesser d liegt zwischen 25 und 49 nm. Die Abweichung beträgt bis zu 60 %. Es ist kein
Zusammenhang zwischen der Abscheidetemperatur und der Korngröße vorhanden.
Für die Proben, die bei 800 ◦C abgeschieden wurden, wurden zwei REM- sowie zwei TEM-Bilder ausgewer-
tet. Ein REM-Bild und die beiden TEM-Bilder führen zu denselben Ergebnissen. Ein REM-Bild (Abbildung
6.1b) links) führt zu wesentlich größeren Werten.
Der Porenanteil fPore liegt zwischen 13 und 15 %. Die Abweichung von diesen Werten liegt zwischen 7 und
37 %. Der auf diese Weise abgeschätzte Porenanteil ist damit bei den 4 Probenarten vergleichbar.
Abbildung 6.7: CGO-Korndurchmesser in Abhängigkeit der Abscheidetemperatur; eingetragen ist der Mit-
telwert sowie das Minimum und Maximum; die Werte sind ebenfalls in Tabelle 6.1 aufgeführt.
6.3.2 Röntgendiffraktometrie
Die kristalline Struktur der verschiedenen CGO-Schichten wurde mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) cha-
rakterisiert. Es wurden Diffraktogramme in Bragg-Brentano-Geometrie sowie Polfiguren aufgenommen. Die
Bragg-Brentano-Messungen erfolgten mit einer Schrittweite von 0,5 - 0,02◦ in θ. Die Polfiguren wurden mit
einer Schrittweite von 5◦ in φ und ψ gemessen.
In Abbildung 6.8 ist die Bragg-Brentano Messung (2θ-Scan bei ψ = 0◦ und φ = 290◦) sowie die Polfigur
(ψ- und φ-Scan bei 2θ = 28 / 30◦) der CGO(111) und der YSZ(111) Reflexgruppe der Probe EK-5 (ab-
geschieden bei 800 ◦C) gezeigt. In der Bragg-Brentano-Messung sind nur die Reflexe von CGO(200) und
YSZ(200), beziehungsweise deren Vielfache vorhanden. In den Polfiguren sind scharfe Peaks erkennbar.
Damit ist die CGO-Schicht der Probe EK-5 epitaktisch auf dem YSZ(100)-Einkristall aufgewachsen.
Für die Proben EK-6, EK-7, EK-8 und EK-9 wurde der Einfluss der Abscheidetemperatur auf die kristalline
Orientierung untersucht. Abbildung 6.9 zeigt die Polfigur der CGO(111) und CGO(511-333) Reflexgruppen
für die vier Proben, sowie dieselben Reflexgruppen für das YSZ-Einkristallsubstrat gemessen an der Probe
EK-6. Bei allen Messungen und vor allem bei YSZ(511) (ψ = 15◦, siehe Abbildung 6.9f)) ist eine unterschied-
liche Intensität der Peaks einer Reflexgruppe erkennbar. Dies wird durch eine leichte Fehlpositionierung der
Probe während der Messung verursacht. Werden der 2θ- und der ψ-Wert nicht exakt eingestellt, so werden
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die sehr scharfen Reflexe des YSZ-Einkristalls nicht genau getroffen und die Peaks nicht genau erfasst.
Diese unterschiedlichen Intensitäten entsprechen daher keiner Probeneigenschaft.
Bei allen vier Proben befinden sich die CGO-Peaks bei denselben ψ und φ-Werten wie die Peaks des
YSZs. Das CGO ist epitaktisch auf dem YSZ aufgewachsen. Eine Ausnahme bildet die Probe EK-9, die
ohne Heizung abgeschieden wurde. Hier ist nur eine Fasertextur des CGOs erkennbar, wobei die Vorzugs-
orientierung der (100)-Orientierung des YSZ-Substrates folgt.
In der Polfigur der CGO(511-333)-Reflexgruppe der Proben EK-6, EK-7 und EK-8 sind die (511) - Reflexe
(ψ = 16◦), die (422)-Reflexe (ψ = 35◦), die (333)-Reflexe (ψ = 55◦), teilweise die (422)-Reflexe (ψ = 66◦)
und die (511)-Reflexe (ψ = 79◦) erkennbar. Mit abnehmender Abscheidetemperatur erscheinen die Peaks




Abbildung 6.8: XRD: CGO gesputtert bei 800 ◦C Substratheizung, YSZ(100) Einkristall, EK-5;
a) Bragg-Brentano bei ψ = 0◦, φ = 290◦, Literaturwerte aus [184, 185]; b) Polfigur CGO(111) bei 2θ =





















Abbildung 6.9: XRD Polfiguren: YSZ Einkristall (100) und CGO gesputtert bei verschiedenen Deposition-
stemperaturen; alle Graphen sind mit der Quadratwurzel skaliert.
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6.4 Sr-Korngrenzdiffusion in CGO
In diesem Abschnitt wird die Korngrenzdiffusion von Sr in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) charakterisiert. Die
Diffusionsexperimente fanden bei 500 - 800 ◦C in Luft an Proben aus CGO-Schichten mit verschiedenen
Anteilen an Korngrenzen statt. Dabei diffundiert Sr, das zuvor auf der CGO-Schicht abgeschieden wurde,
innerhalb der Korngrenzen in die CGO-Schicht. Die Diffusionsprofile werden mittels Sekundärionenmas-
senspektrometrie bestimmt.
6.4.1 Diffusionsprofile
Die Sr-Diffusionprofile in den CGO-Schichten wurden mittels Sekundärionenmassenspektrometrie (SIMS)
bestimmt. So ergibt sich ein Intensitätsprofil der vorliegenden Elemente senkrecht zur Probenoberfläche,
siehe Kapitel 4.6.4. Dabei sind die Messdaten nicht in Abhängigkeit vom realen Abstand zur Probenober-
fläche, sondern in Abhängigkeit von der Sputterzeit gegeben. Die Sputterrate ist in der Regel in verschie-
denen Materialien unterschiedlich. Diese Zeit kann in reale Abstände umgerechnet werden, wenn die reale
Schichtdicke durch andere Messungen bekannt ist. In der vorliegenden Arbeit wurde die CGO-Dicke aus
REM-Aufnahmen bestimmt.
Bei den hier gezeigten Messungen ist nur die CGO-Schichtdicke bekannt. Daher sind in den Profilen, die
auf reale Abstände umgerechnet wurden, nur die Dicken der CGO-Schichten maßstabsgetreu, die SrO-
und YSZ-Schichten können anders skaliert sein. Dies ist für die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten
allerdings nicht relevant, weil die Profile nur in der CGO-Schicht ausgewertet werden.
Abbildung 6.10 zeigt beispielhaft ein SIMS-Intensitätsprofil. Diese Probe besteht aus einem YSZ-Einkristall,
auf den bei 800 ◦C eine 800 nm dicke CGO-Schicht gesputtert wurde (EK-6), sowie eine 20 nm dicke SrO-
Schicht und eine 3 nm dicke SrTiO3-Schicht mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) aufgedampft wurde. Die
Diffusion fand bei 566 ◦C für 105 min statt. Von links nach rechts sind die aufeinanderfolgenden Schichten
zu erkennen: SrO, CGO und YSZ. Die sehr dünne SrTiO3-Schicht ist hier nicht zu erkennen.
Es ist ein scharfer Übergang zwischen der CGO- und der YSZ-Schicht vorhanden. Ist die Probenoberfläche
uneben, so werden diese Unebenheiten durch das gleichmäßige Abtragen des Materials von der Oberflä-
che ausgehend auf das gesamte Tiefenprofil übertragen. Damit würden Übergänge zwischen verschiede-
nen Schichten verwaschen. Da der Übergang zwischen der CGO- und der YSZ-Schicht sehr scharf ist,
bedeutet dies, dass die sehr ebene Oberfläche des YSZ-Einkristalls auch auf die darauf abgeschiedenen
Abbildung 6.10: Beispielhaftes Diffusionsprofil von Sr in CGO; Probe EK-6, CGO bei 800 ◦C Substrat-
heizung abgeschieden auf YSZ-Einkristall; CGO-Dicke 800 nm; SrO-Dicke 20 nm; die SrTiO3-Schicht ist
etwa 3 nm dick und ist hier nicht zu erkennen; Diffusion bei 566 ◦C für 105 min.
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Schichten übertragen wurde. Damit sind die einzelnen Schichten im Tiefenprofil gut voneinander getrennt.
Des Weiteren können daher Intensitätsveränderungen nicht von geometrischen Effekten herrühren.
Die Grenzen der CGO-Schicht sind in Abbildung 6.10 deutlich erkennbar. Die CeO- und die GdO-Inten-
sitäten steigen rasch an, behalten den jeweiligen Wert nahezu konstant bei, und fallen dann wieder rasch
ab. Die SrO-Intensität in der CGO-Schicht nimmt von der Probenoberfläche ausgehend ab, was der Dif-
fusion von der Oberfläche in die Probe hinein entspricht. Zur YSZ-Schicht hin wird ein konstantes Niveau
angenommen. Dieses entspricht der Grundkonzentration des SrO im CGO durch Verunreinigungen.
Ein ähnlicher Intensitätsabfall ist auch beim YO zu erkennen. Das YO-Intensitätprofil innerhalb der CGO-
Schicht kann allerdings nicht von einer Diffusion von Y ausgehend von der Probenoberfläche verursacht
werden. Da Y und Sr sich nur durch eine Nukleonenmasse unterscheiden1 wird das YO-Signal von anderen
Signalen, die von Verbindungen ausgehen, die dieselbe Masse haben, überlagert. Daher wird innerhalb der
CGO-Schicht dieses YO-Signal nicht YO zugeschrieben, sondern als eine SrOH-Verbindung interpretiert.
Aus demselben Grund entspricht auch das ZrO-Signal innerhalb der CGO-Schicht einer SrOH2-Verbindung.
Daher wird die Gesamtintensität des SrO in der CGO-Schicht als die Summe der SrO-, YO- und ZrO-Signale
angenommen.
Der Abfall der ZrO- und der YO-Intensität innerhalb der YSZ-Schicht wird durch ein technisch bedingtes
Absinken der Beschleunigungsspannung des Primärionenstrahls verursacht, bedingt durch eine technische
Störung. Innerhalb der CGO-Schicht ist die Beschleunigungsspannung aber konstant.
Die absolute Sr-Konzentration in der CGO-Schicht CSr wird über einen Kalibrationsfaktor berechnet. Die
Bestimmung des Kalibrationsfaktors ist in Anhang F beschrieben. Die absolute Sr-Konzentration CSr ist
gegeben durch:




Dabei sind I∗Sr und ICe die gemessenen Intensitäten von (SrO + YO + ZrO), beziehungsweise CeO der
jeweiligen Probe in Zähler/s. Als Referenz wurde die Ce-Intensität gewählt, da diese in der CGO-Schicht
konstant sein sollte.
6.4.2 Anpassung der Diffusionsprofile
Die Profile der absoluten Sr-Konzentrationen CSr in Abhängigkeit vom Abstand z zur Probenoberfläche, der
Zeit t und der Temperatur werden mit Gleichung (6.2) angepasst, siehe Theoriekapitel 4.1.3. Die um die
Hintergrundkonzentration CHintergr und um die Oberflächenkonzentration C0 korrigierte Konzentration C(z)
wird durch eine komplementäre Fehlerfunktion beschrieben. Diese ist abhängig von der Diffusionsdauer t ,
sowie dem effektiven Diffusionskoeffizienten Deff . Dieser variiert mit der Temperatur und ist abhängig von
dem Anteil der schnellen Diffusionpfade. Diese bestehen aus den Korngrenzen und eventuell auch aus
Porenvolumen. Der effektive Diffusionskoeffizient ist daher keine materialspezifische Größe.
C(z, t) =
C(z, t)− CHintergr








Abbildung 6.11 zeigt ein absolutes Sr-Diffusionsprofil in der CGO-Schicht am Beispiel der Probe EK-6 (CGO
bei 800 ◦C abgeschieden). Die Diffusion fand bei 566 ◦C für 105 min statt. Dies ist die selbe Probe wie in
Abbildung 6.10 und in Abbildung 6.5. Eingetragen ist die absolute Sr-Konzentration in der CGO-Schicht
sowie die Anpassung gemäß Gleichung (6.2). Die Messdaten werden durch Gleichung (6.2) angemessen
repräsentiert. Die weiteren in der vorliegenden Arbeit ausgewerteten Diffusionsprofile sind in Anhang G
aufgeführt. Tabelle 6.2 auf Seite 92 zeigt alle Ergebnisse der Anpassungen der Diffusionsprofile.
Nahe der Oberfläche in den ersten 10 nm ist der Abfall der Konzentration durch den Übergang der Schichten
1mSr = 87,6 u, mY = 88,9 u, mZr = 91,2 u;
mSrOH = 104,6 u, mYO = 104,9 u; mSrOH2 = 105,6 u, mZrO = 105,9 u;
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zu erkennen. Dieser Bereich ist nicht direkt in reale Konzentrationen umzurechnen und zeigt eine Abwei-
chung von der Anpassung. Des Weiteren haben die Proben eine gewisse Oberflächenrauhigkeit, wodurch
es zur Abweichung von der Anpassung in den ersten 100 nm kommt. Wie in Abbildung 6.2 in den REM-
Aufnahmen zu erkennen ist, haben die Proben EK-6, EK-7, EK-8 und EK-9 eine Oberflächenstrukturierung.
In den Freiräumen zwischen den Spitzen der CGO-Kolumnen lagert sich beim Bedampfen das SrO-Material
ab. Daher nimmt in diesem Bereich die CGO-Intensität langsam zu, und die Sr-Intensität langsam ab. Die
Proben EK-5, zeigen diese systematische Abweichung nicht, ihre Oberfläche ist wesentlich ebener als die
der anderen Proben.
Im weiteren Verlauf ist der Abfall gemäß der Fehlerfunktion erkennbar, bis am Ende der CGO-Schicht ein
konstantes Niveau angenommen wird. Die Hintergrundkonzentration CHintergr in der CGO-Schicht schwankt
um 50 % um den Mittelwert 3 ·10−4 mol/cm3, die Anfangskonzentration C0 schwankt ebenfalls um 50 % um
den Mittelwert 1,3 ·10−3 mol/cm3, siehe Tabelle 6.2 auf Seite 92.
Abbildung 6.11: Beispielhaftes Diffusionsprofil von Sr in CGO; Probe EK-6, CGO bei 800 ◦C abgeschie-
den, Diffusion bei 566 ◦C für 105 min; Gezeigt ist die absolute Sr-Konzentration in der CGO-Schicht, sowie
die Anpassung gemäß Gleichung (6.2).
6.4.3 Effektiver Diffusionskoeffizient
Aus der Anpassung wird der effektive Diffusionskoeffizient Deff berechnet. Abbildung 6.12 zeigt die gemes-
senen Werte für den effektiven Diffusionskoeffizienten in Arrhenius-Darstellung. Es sind die Werte für die
fünf verschiedenen Probenarten eingetragen. Der effektive Diffusionskoeffizient nimmt mit der Temperatur
zu.
Die Werte bilden zwei Gruppen. Die effektiven Diffusionskoeffizienten der Proben, die bei 800 ◦C abge-
schieden wurden (EK-5 und EK-6), sind deutlich geringer als die effektiven Diffusionskoeffizienten der an-
deren drei Probenarten (EK-7, EK-8 und EK-9). Die effektiven Diffusionskoeffizienten dieser drei Proben-
arten, die bei 600 ◦C, 400 ◦C und ohne Heizung abgeschieden wurden, unterscheiden sich untereinander
maximal um einen Faktor von 5 und sind gegenüber den effektiven Diffusionskoeffizienten der Proben EK-5
und EK-6 etwa eine Größenordnung größer.
Werden die Werte der Proben, die bei 800 ◦C abgeschieden wurden (EK-5 und EK-6), nach Arrhenius
angepasst, so ergibt sich folgender Zusammenhang:
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Werden die Werte der anderen Proben, die bei 600 ◦C, 400 ◦C, beziehungsweise ohne Heizung abgeschie-
den wurden, angepasst, so ergibt sich der Zusammenhang:






Diese beiden Anpassungen sind in Abbildung 6.12 ebenfalls eingetragen.
Abbildung 6.12: Effektiver Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ). Berechnete Werte
und Anpassungen für CGO-Schichten, die mit einer Substratheizung von 800, 600 und 400 ◦C sowie ohne
Heizung auf YSZ (100) Einkristalle abgeschieden wurden.
6.4.4 Korngrenzdiffusionskoeffizient
Der effektive Diffusionskoeffizient ist abhängig vom Volumenanteil der schnellen Diffusionspfade im Material
fschnelle Pfade und dem prinzipiell materialspezifischen Korngrenzdiffusionskoeffizienten DKorngr :
Deff = fschnelle Pfade · DKorngr (6.5)
Der für den schnellen Grenzflächentransport verantwortliche Volumenbereich ist proportional zur Korn-
grenzdichte. Unter der Annahme quadratischer Körner der Kantenlänge d und einer Breite δ der schnel-
len Diffusionspfade, die die Körner homogen umgeben, ist der Anteil der schnellen Diffusionspfade geben
durch 2δ/d . Die Breite des Bereichs mit schnellen Transport ist aus makroskopischen Transportmessungen





Die in der vorliegenden Arbeit charakterisierten Proben weisen alle entlang der Korngrenzen Poren auf, sie-
he Abschnitt 6.3.1. Daher kann sich die gemessene Korngrenzdiffusion aus Anteilen von Oberflächendiffu-
sion und Gasphasentransport zusammensetzen. Die Anteile sind aus den hier durchgeführten Messungen
nicht trennbar.
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Der Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient in CGO DKorngr wird im Folgenden anhand von Gleichung (6.6) abge-
schätzt. Die Korngröße d wurde in Abschnitt 6.3.1.2 aus REM-/TEM-Aufnahmen bestimmt (siehe Tabelle
6.1). Der Korngrenzdiffusionskoeffizient wird als Produkt mit der Korngrenzbreite δ angegeben.
In Abbildung 6.13 und Tabelle 6.2 sind die berechneten Werte des Korngrenzdiffusionskoeffizienten δDKorngr
aufgeführt. Für die Proben EK-5 wurde dieselbe Korngröße wie für die Proben EK-6 angenommen, da sie
identisch hergestellt wurden und einen vergleichbaren effektiven Diffusionskoeffizienten aufweisen.
Der Korngrenzdiffusionskoeffizient δDKorngr nimmt mit steigender Temperatur zu. Es sind wiederum zwei
Gruppen von Werten vorhanden. Die Proben, die bei Temperaturen unterhalb von 800 ◦C abgeschieden
wurden (EK-7 bei 600 ◦C, EK-8 bei 400 ◦C, EK-9 ohne Substratheizung) zeigen untereinander vergleich-
bare Werte des Korngrenzdiffusionskoeffizient. Die Proben, die bei 800 ◦C abgeschieden wurden (EK-5,
EK-6), zeigen einen um etwa eine Größenordnung geringeren Korngrenzdiffusionskoeffizienten.
Werden nur die Daten der Proben, die bei 800 ◦C abgeschieden wurden (EK-5 und EK-6), nach Arrhenius
angepasst, ergibt sich der Zusammenhang in Gleichung (6.7) für Temperaturen im Bereich von 450 bis
800 ◦C. Die Aktivierungsenergie beträgt hier 1,1 eV. Die mittlere Abweichung der Messdaten von dieser
Anpassung beträgt rund 50 %.






Werden nur die Daten der Proben, die bei 600 ◦C und geringeren Temperaturen abgeschieden wurden
(EK-7, EK-8, EK-9), nach Arrhenius angepasst, ergibt sich der Zusammenhang in Gleichung (6.8) mit der
Aktivierungsenergie von 0,9 eV für Temperaturen von 450 - 600 ◦C. Die mittlere Abweichung der Messdaten
von dieser Anpassung beträgt ebenfalls rund 50 %. Beide Anpassungen sind in Abbildung 6.13 eingetragen.






Abbildung 6.13: Absoluter Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ); Berechnete Werte
und Anpassungen.
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In diesem Kapitel wurde der Korngrenzdiffusionskoeffizient DKorngr von Sr in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) cha-
rakterisiert. Es wurden fünf Probenarten mit CGO-Schichten unterschiedlicher kristalliner Struktur durch
Sputtern auf YSZ-Einkristallen bei verschiedenen Substrattemperaturen abgeschieden. Die Diffusionsex-
perimente fanden in Luft bei 450 - 800 ◦C statt. Aus den Diffusionsprofilen wurde der effektive Diffusionsko-
effizient Deff bestimmt. Mittels REM-/TEM-Aufnahmen wurde die CGO-Korngröße d abgeschätzt und damit
der Anteil der Korngrenzen am CGO-Volumen. Mit diesen beiden Angaben konnte der absolute Korngrenz-
diffusionskoeffizient δDKorngr von Sr in CGO abgeschätzt werden.
Korngrenzdiffusion von Sr in CGO
Die aus den Diffusionsprofilen bestimmten effektiven Diffusionskoeffizienten der fünf Probentypen teilen
sich in zwei Gruppen von Werten auf. Die effektiven Diffusionskoeffizienten der Proben, die bei 800 ◦C
abgeschieden wurden (EK-5 und EK-6) sind etwa eine Größenordnung geringer als die Werte der Proben,
die bei 600 ◦C, 400 ◦C oder ohne Heizung abgeschieden wurden (EK-7, EK-8 und EK-9). Vergleicht man
die Anpassung der effektiven Diffusionskoeffizienten dieser beiden Gruppen (Gleichung (6.3) und (6.4)), so
ergibt sich bei 450 ◦C ein Unterschied von rund einem Faktor 40, bei 600 ◦C von 20.
Die SIMS-Messungen zeigen keine Auffälligkeiten, die auf Unterschiede der zwei Probengruppen schlie-
ßen lassen. In den XRD-Messungen der Polfigur nimmt die Reflexbreite mit abnehmender CGO-Abscheide-
temperatur zu. Dies lässt auf eine abnehmende Korngröße mit abnehmender Abscheidetemperatur schlie-
ßen. Bei den Proben, die ohne Substratheizung abgeschieden wurden (EK-9) ist sogar nur noch eine Fa-
sertextur vorhanden. Bei den Proben, die bei höheren Temperaturen abgeschieden wurden, liegen daher
eher Kleinwinkelkorngrenzen vor. Bei der Probe EK-9, die ohne Heizung abgeschieden wurde, liegen eher
Großwinkelkorngrenzen vor. Daher könnte mit abnehmender Abscheidetemperatur ein größerer Volumen-
anteil an schnellen Diffusionspfaden vorhanden sein.
Die Polfiguren der Proben EK-6 und EK-7 unterscheiden sich allerdings nicht wesentlich, wohingegen sich
ihre effektiven Diffusionskoeffizienten um etwa eine Größenordnung unterscheiden. Der große Unterschied
der effektiven Diffusionskoeffizienten der beiden Probengruppen von mehr als einer Größenordnung ist
damit nicht allein auf eine unterschiedliche kristalline Orientierung zurückzuführen.
Der effektive Diffusionskoeffizient ist keine materialspezifische Größe, er ist abhängig vom Anteil der in der
Probe vorliegenden schnellen Diffusionspfade:





Unter der Annahme, dass der Korngrenzdiffusionskoeffizient DKorngr für alle Proben gleich ist, muss der
Anteil der schnellen Diffusionspfade sich eben um diesen Faktor für die Proben unterscheiden.
Die Korngrößen d konnten in den TEM-Aufnahmen der Schnitte parallel zur Probenoberfläche für die Pro-
ben EK-6 (abgeschieden bei 800 ◦C) relativ zuverlässig bestimmt werden. Die Korngrößen der anderen
Proben konnten nur anhand von REM-Aufnahmen der Aufsichten abgeschätzt werden und sind daher we-
niger zuverlässig. Das Verhältnis der Korngröße des Probentyps EK-6 zum Mittelwert der Korngröße der
anderen drei Probentypen beträgt rund 0,7. Um den Unterschied von einem Faktor 20, beziehungsweise
40 zwischen den effektiven Diffusionskoeffizienten dieser beiden Probengruppen zu erhalten, müsste sich
die Korngrenzbreite δ zwischen den beiden Probengruppen damit einen Faktor von 16, beziehungsweise
32 unterscheiden. Dieser Faktor kann durch die Unsicherheit in der Abschätzung der Korngrößen nicht
verursacht werden. Die Korngrößen der Probentypen EK-7, EK-8 und EK-9 kann maximal um einen Faktor
von 2 zu klein abgeschätzt worden sein. Damit würde der Unterschied in den Korngrenzbreiten immer noch
etwa eine Größenordnung betragen.
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Von den REM-/TEM-Aufnahmen wurde außerdem der Anteil des Porenvolumens abgeschätzt. Dieses Po-
renvolumen stellt eine Obergrenze für den Anteil der schnellen Diffusionspfade dar. Der Anteil des Porenvo-
lumens ist für alle vier Probentypen (EK-6, EK-7, EK-8, EK-9) vergleichbar und liegt zwischen 13 und 15 %.
Diese Werte stimmen damit auch nicht mit dem Unterschied der effektiven Diffusionskoeffizienten überein.
Allerdings besteht auch hier wiederum die genannte Ungenauigkeit für die Proben EK-7, EK-8 und EK-9.
Der Unterschied der effektiven Diffusionskoeffizienten zwischen den beiden Probengruppen kann damit
nicht nur auf einen unterschiedlichen Anteil an schnellen Diffusionspfaden zurückgeführt werden. Es ist
daher anzunehmen, dass in den beiden Probengruppen verschiedene Transportprozesse stattfinden und
daher der Korngrenzdiffusionskoeffizient DKorngr für die beiden Probengruppen unterschiedlich ist.
Aufgrund der Porenstruktur aller vorliegenden Proben, kann die Diffusion nicht nur entlang der inneren
Grenzflächen (Korngrenzdiffusion im engeren Sinne) sondern auch entlang innerer Oberflächen und in-
nerhalb der Gasphase stattfinden. Der Anteil des möglichen Gasphasentransports kann mit den in der
vorliegenden Arbeit durchgeführten Messungen allerdings nicht abgeschätzt werden.
Es ist anzunehmen, dass in den beiden Probengruppen verschiedene Anteile von Transport entlang innerer
Oberflächen und innerhalb der Gasphase vorliegen. Der Korngrenzdiffusionskoeffizient δDKorngr ,1 ermittelt
für die Proben EK-5 und EK-6 (abgeschieden bei 800 ◦C), ist etwa eine Größenordnung geringer als der
Korngrenzdiffusionskoeffizient δDKorngr ,2, der anhand der Proben EK-7, EK-8 und EK-9 (abgeschieden bei
600 ◦C, 400 ◦C und ohne Heizung) ermittelt wurde. Da die Diffusion in der Gasphase schneller verläuft
als entlang innerer Oberflächen, wird für den Diffusionskoeffizienten δDKorngr ,2 der Anteil der Diffusion in
der Gasphase vermutlich größer sein als für δDKorngr ,1. Bei Proben, die einen geringeren Volumenanteil an
Poren aufweisen, wird der Korngrenzdiffusionskoeffizient δDKorngr vermutlich geringer sein als δDKorngr ,1.
Abbildung 6.14: Sr-Diffusionskoeffizient in CGO; Berechnete Werte des Korngrenzdiffusionskoeffizienten
sowie Literaturwerte des Korngrenzdiffusionskoeffizienten und des Volumendiffusionskoeffizienten. Die an-
gepassten Aktivierungsenergien sind eingetragen. Der Literaturwert für Korngrenzdiffusion ist aus [129]




Vergleich der Diffusionskoeffizienten von Sr in CGO
Abbildung 6.14 vergleicht die Diffusionskoeffizienten von Sr in CGO für Korngrenz- und Volumendiffusi-
on. Abgebildet sind die gemessenen Werte des Korngrenzdiffusionskoeffizienten und deren Anpassungen
sowie Literaturwerte.
Der einzige Literaturwert der Sr-Korngrenzdiffusion in CGO bei 1.200 ◦C beträgt 2 · 10−10 cm2/s (mit δ =
1 nm) [129]. Wird der in der vorliegenden Arbeit ermittelte Korngrenzdiffusionskoeffizient extrapoliert, so
stimmt er mit diesem Literaturwert überein.
Die Aktivierungsenergie der Korngrenzdiffusion beträgt rund 1 eV. Die aus Literaturdaten ermittelte Aktivie-
rungsenergie der Volumendiffusion beträgt 5,1 eV [85,129,130]. Der große Unterschied zwischen Volumen-
und Korngrenzdiffusion ist erkennbar. Bei 1.000 ◦C beträgt der Diffusionskoeffizient für Korngrenzdiffusion
etwa 10−12 cm2/s (mit δ = 1 nm) und ist etwa 7 Größenordnungen größer als der der Volumendiffusion.
Bei 600 ◦C beträgt der Korngrenzdiffusionskoeffizient rund 10−14 cm2/s und ist etwa 15 Größenordnungen
größer als der Volumendiffusionskoeffizient.
Es lässt sich abschätzen, dass für Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C die Volumendiffusion von Sr in
CGO gegenüber der Korngrenzdiffusion vernachlässigbar gering ist. Für diese Temperaturen ist der Anteil
der Korngrenzen im CGO entscheidend für die Menge an Sr, die durch eine CGO-Schicht diffundiert. Ist
das CGO dicht und hat einen geringen Anteil an Korngrenzen, so kann nur verhältnismäßig wenig Sr in die
CGO-Schicht diffundieren.
Abbildung 6.15: Korngrenzdiffusionskoeffizient verschiedener Kationen in verschiedenen Systemen,
Korngrenzbreite δ 1 nm; [A] = [85], [B] = [129], [C] = [166], [D] = [128], [E] = [158], [F] = [186].
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Korngrenzdiffusionskoeffizienten verschiedener Kationen
Für Korngrenzdiffusion von Kationen in Keramiken bei Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C sind in der
Literatur kaum Daten zu finden. Abbildung 6.15 zeigt Korngrenzdiffusionkoeffizienten verschiedener Katio-
nen in verschiedenen Keramiken.
Von den gezeigten Systemen zeigt die Sr-Diffusion in CGO die größten Diffusionskoeffizienten und die
geringste Aktivierungsenergie von 1 eV. Für die La-Diffusion in CGO liegt der Diffusionskoeffizient für Tem-
peraturen von 1.000 bis 1.200 ◦C bei ähnlichen Werten wie der der Sr-Diffusion. Die La-Diffusion weist
aber eine etwa 5-mal so große Aktivierungsenergie von etwa 5 eV auf. Damit verläuft die La-Diffusion in
CGO bei niedrigeren Temperaturen wesentlich langsamer als die Sr-Diffusion. La hat zwar einen geringeren
Ionenradius, ist aber dreiwertig im Gegensatz zum zweiwertigen Sr.
Die Kationendiffusion in YSZ weist ebenfalls eine wesentlich größere Aktivierungsenergie als die Sr-
Diffusion in CGO auf. Sie beträgt in etwa 6 eV. Bei Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C wird daher die
Diffusion in YSZ wesentlich langsamer sein als die Diffusion von Sr in CGO. Werden die in der vorliegenden
Arbeit ermittelten Diffusionskoeffizienten bis 1.200 ◦C extrapoliert, so sind diese Werte im Einklang mit den
Literaturdaten.
Bei den hier gezeigten Systemen deutet der Verlauf des Diffusionskoeffizienten darauf hin, dass in einer
SOFC mit einer LSCF-Kathode und einer CGO-Barriere Sr im Vergleich zu dem dreiwertigen Seltenerdka-
tion La den größeren Diffussionskoeffizienten aufweist. Damit wird Sr die häufigere Verunreinigung an der
CGO/YSZ-Grenzfläche sein, die durch eine Diffusion von Kationen durch die CGO-Schicht verursacht wird.
6.6 Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurde die Korngrenzdiffusion von Sr in CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) charakterisiert. Es wurden
CGO-Schichten mit verschiedener kristalliner Struktur, insbesondere mit einem unterschiedlichen Anteil
an Korngrenzen präpariert. Die CGO-Schichten wurden auf Zr0,74Y0,26O2−δ (13YSZ) Einkristallen durch
Magnetronsputtern abgeschieden. Die kristalline Struktur der CGO-Schichten wurde mittels Raster- und
Transmissionselektronenmikroskopie sowie Röntgendiffraktometrie charakterisiert. Die Diffusions-
experimente fanden bei 450 - 800 ◦C in Luft statt. Die Sr-Diffusionsprofile in den CGO-Schichten wurden
durch Sekundärionenmassenspektrometrie quantifiziert. Folgende Aussagen sind als Ergebnisse dieses
Kapitels festzuhalten:
• Die Aktivierungsenergie für die Korngrenzdiffusion beträgt etwa 1 eV, die der Volumendiffusion beträgt
etwa 5 eV.
• Der Korngrenzdiffusionskoeffizient von Sr in CGO (δDKorngr ,1) liegt für 800 ◦C bei 8, 6 · 10−19 cm3/s,
für 700 ◦C bei 2, 5 · 10−19 cm3/s und für 600 ◦C bei 5, 4 · 10−20 cm3/s.
• Der Korngrenzdiffusionskoeffizient von Sr in CGO (DKorngr ) ist bei 1.000 ◦C etwa 7 Größenordnungen
größer als der Volumendiffusionskoeffizient. Bei 600 ◦C beträgt der Unterschied rund 15 Größenord-
nungen.
• Für Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C ist der Volumenanteil der Korngrenzen im CGO maßgeblich
entscheidend für die Menge an Sr, die durch eine CGO-Schicht diffundiert.
Für Kationen-Korngrenzdiffusion in Keramiken sind in der Literatur nur wenige Studien zu finden. In
einer Quelle sind Daten für Temperaturen von 800 - 1000 ◦C publiziert [186]. In fünf Quellen sind Daten für
Temperaturen oberhalb von 1000 ◦C publiziert [85, 128, 129, 158, 166]. Damit wurden in der vorliegenden
Arbeit erstmals Kationen-Korngrenzdiffusionskoeffizienten in Keramiken für Temperaturen unterhalb von
800 ◦C ermittelt. Werden die in der vorliegenden Arbeit berechneten Diffusionskoeffizienten für Temperatu-
ren zwischen 1.000 und 1.400 ◦C extrapoliert, so liegen sie im Bereich der Daten aus [85,129,158,166].
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7 Widerstandzunahme durch die Bildung von
SrZrO3 auf dem Elektrolyten
Bei der Verwendung einer LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode und einem YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ)
Elektrolyten kann es zur Bildung von ionisch schlecht leitendem SrZrO3 auf dem Elektrolyten kommen.
Zur Unterdrückung der Bildung dieser Fremdphase wird eine CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriere zwischen der
LSCF-Kathode und dem YSZ-Elektrolyten aufgebracht. Durch die Korngrenzen im CGO kann dennoch, wie
im vorangegangenen Kapitel 6 erläutert, SrO zum YSZ diffundieren und dort SrZrO3 bilden.
In diesem Kapitel wird abgeschätzt, wie sich der Widerstand der SOFC mit der Menge des auf dem Elek-
trolyten abgeschiedenen SrZrO3 erhöht. Zunächst wird ein geometrisches Modell entwickelt, das den flä-
chenspezifischen Widerstand der Zelle mit der Menge an SrZrO3 korreliert. Im nächsten Schritt wird die
Kinetik der SrZrO3-Bildung betrachtet und eine Zeitskala der Wiederstandzunahme gegeben. Damit kann
abgeschätzt werden, nach welcher Laufzeit und um welchen Anteil sich der Widerstand der SOFC aufgrund
der Bildung von SrZrO3 auf dem Elektrolyten erhöht.
7.1 Widerstandzunahme mit Zunahme der Querschnittbedeckung
Es wird ein Modell entwickelt, das die Widerstandszunahme des CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtsystems in Ab-
hängigkeit von dem mit SrZrO3 bedeckten Anteil der CGO/YSZ-Grenzfläche abschätzt. In diesem Modell
werden nur geometrische Zusammenhänge erfasst. Es wird keine Kinetik der SrZrO3-Bildung beachtet, der
zeitliche Zusammenhang wird im folgenden Abschnitt herausgestellt.
Abbildung 7.1: Einfluss von SrZrO3, das sich an der CGO/YSZ-Grenzfläche bildet, auf den Ionenstrom.
Schematische Abbildung der ionischen Stromverteilung (durchgezogene Linien) und des elektrischen
Potentials (gestrichelte Linien) innerhalb der CGO- und YSZ-Schicht. Die Bereiche der 5 verschiedenen
Widerstände sind dargestellt.
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7.1.1 Formalismus
Im Grundlagenkapitel 4.3 ist das entwickelte Modell aufgeführt, das die Widerstandszunahme des CGO/
SrZrO3/YSZ-Schichtsystems durch die Ablagerung von SrZrO3 auf dem Elektrolyten beschreibt. Der Über-
sicht halber werden hier die Grundzüge dieses Models nochmals genannt. In Abhängigkeit des Verhältnis-
ses der CGO-/YSZ-Schichtdicke li zur CGO-Korngröße d ergeben sich zwei verschiedene Terme für den






) KYSZ = d2lYSZ (7.1)
Die Abgrenzung der beiden Fälle erfolgt bei Ki = 1. Für die im Folgenden gewählten Werte der Parameter
sind die Konstanten Ki immer < 1. Daher werden hier nur die Gleichungen für diesen Fall aufgeführt. Der
Fall Ki ≤ 1 ist im Grundlagenkapitel 4.3 erläutert.









Dabei ist li die Länge und σi die Leitfähigkeit der jeweiligen Schicht. Das SrZrO3 bildet sich an der Grenzflä-
che zwischen CGO und YSZ. Die Leitfähigkeit des CGOs wird durch das eingebrachte Sr nicht beeinflusst.
Der Widerstand des CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtsystems wird in fünf Bereiche aufgeteilt, siehe Abbildung 7.1.
Das sind die beiden äußeren Bereiche der CGO- und der YSZ-Schicht, die nicht beeinflusst werden, der
innerste Bereich, in dem das SrZrO3 gebildet wird, und die beiden Bereiche, die an das SrZrO3 angrenzen,
in denen die Stromverteilung inhomogen ist. Der flächenspezifische Widerstand des CGO/SrZrO3/YSZ-
Schichtverbundes ist gegeben durch:





















δ (α− 87 %) (7.3)
Der zweite Term ist der Widerstand der Schicht, in der das SrZrO3 gebildet wird. Der Widerstand der CGO-
und der YSZ-Schicht ASRi setzt sich aus zwei Anteilen zusammen. Für geringe Querschnittbedeckungen
α ist der Einfluss des Strontiumzirkonats auf den Ionenfluss gering. Die Stromverteilung wird daher in
der gesamten jeweiligen Schicht als homogen angenähert und der Widerstand der CGO-/YSZ-Schicht ist
gleich dem ungestörten Fall ASR0. Ist ein großer Anteil des Querschnitts mit SrZrO3 bedeckt, so wird der
Ionenstrom stark beeinträchtigt und die Stromverteilung inhomogen. In diesem Fall wird der Widerstand der
inneren CGO-/YSZ-Schicht durch Punktkontakte angenähert (dritter Term in Gleichung (7.3)).
Die genannten Näherungen stellen nur für geringe, beziehungsweise für große Bedeckungen α eine ge-
eignete Beschreibung des Widerstandes dar. Der Übergang zwischen beiden Modellen wird durch einen
Grenzwert für den Bedeckungsanteil α gegeben. Der Grenzwert ist der Bedeckungsanteil, ab dem der Wi-
derstand, beschrieben durch die Punktkontakte, positiv wird. Der Übergang berechnet sich zu α = 87 %.
Diese Fallunterscheidung zwischen den beiden Näherungen für geringe und für große Bedeckung wird
durch eine δ-Funktion ausgedrückt.
Im Folgenden wird die Widerstandzunahme für verschiedene Werte der Parameter diskutiert. Als Ver-
gleichsfall wird eine Geometrie gewählt, die den Zellen entspricht, die in der vorliegenden Arbeit in Kapitel
5 charakterisiert wurden. In diesem Fall beträgt die Dicke der CGO-Schicht lCGO 1 µm und die Dicke der
YSZ-Schicht lYSZ 12 µm.
Die CGO-Korngröße d wurde anhand der REM-Aufnahmen in Abbildung 7.2 abgeschätzt. In der Aufsicht
in Abbildung 7.2a) und b) sind Körner mit einem mittleren Durchmesser von etwa 3 µm erkennbar. In
Abbildung 7.2b) sind darüber hinaus noch feinere Strukturen erkennbar. Im Querschnitt einer Bruchkante
in Abbildung 7.2c) hat die CGO-Schicht eine kolumnare Struktur mit einem Säulendurchmesser von etwa
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100 nm. Dies ist die Korngröße der CGO-Schicht.
Die Struktur von 3 µm Durchmesser in den Aufsichten wird vom YSZ-Elektrolyten auf die darauf abgeschie-
dene CGO-Schicht übertragen. Die YSZ-Schicht wurde mittels Vakuumschlickerguß auf die poröse Anode
aufgebracht und gesintert. Aufsichten von derartigen YSZ-Schichten zeigen dieselbe Struktur wie in Ab-
bildung 7.2a), abgesehen von der feineren Überstruktur. Damit besteht die YSZ-Schicht aus Körnern mit
einem Durchmesser von etwa 3 µm.
Die Dicke des Bereichs, in dem sich das SrZrO3 bildet lSrZrO3 , wird mit 100 nm abgeschätzt [88]. Die Leitfä-
higkeiten des CGOs σCGO und des YSZs σYSZ sind entnommen aus [35, 187–193]. Für CGO
(Ce0,8Gd0,2O2−δ) ergeben sich bei 800, 700 und 600 ◦C Werte von 0,071, 0,033 und 0,013 S/cm. Für




Abbildung 7.2: CGO-Schicht von einer SOFC-Halbzelle, die mittels Sputtern abgeschieden wurde; REM,
In-Lens Sekundärelektronendetektor; a) und b) Aufsicht; c) gebrochener Querschnitt.
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7.1.2 Widerstandzunahme der Jülicher SOFC
Abbildung 7.3 zeigt die Zunahme des flächenspezifischen Widerstandes des CGO/SrZrO3/YSZ-Schicht-
verbundes mit dem Anteil der von SrZrO3 bedeckten Querschnittfläche. Es sind die Verläufe bei den Para-
metern gezeigt, die den in der vorliegenden Arbeit charakterisierten SOFCs entsprechen. Es ist die Wider-
standzunahme für zunehmende Querschnittbedeckungen für 600, 700 und 800 ◦C gezeigt. Die Zunahme
des flächenspezifischen Widerstandes wird auf den Anfangswert ASR0, das heißt den Widerstand des
CGO/YSZ-Schichtverbundes ohne SrZrO3 bezogen. Diese Betrachtung enthält keine Informationen über
den zeitlichen Verlauf.
Für die hier gezeigten Temperaturen verläuft die Wiederstandzunahme mit zunehmender Querschnitt-
bedeckung gleich. Das heißt, für eine gegebene Querschnittbedeckung ist der Widerstand unabhängig
von der Temperatur. Die einzigen temperaturabhängigen Größen in Gleichung (7.3) sind die Leitfähigkeiten
der CGO- und der YSZ-Schicht. Sie verändern sich im gegebenen Temperaturbereich in gleicher Weise,
sodass kein Temperatureinfluss besteht. Im Folgenden werden daher die Ergebnisse für 700 ◦C diskutiert.
Bei kleinen Querschnittbedeckungen nimmt der Widerstand nur sehr geringfügig durch die Bildung von
SrZrO3 zu. Erst ab etwa 80 % Bedeckung ist eine Widerstanderhöhung festzustellen. Ab diesem Punkt
nimmt der Widerstand stark zu, bis er schließlich divergiert. Bei den hier vorliegenden Bedingungen nimmt
der flächenspezifische Widerstand um 10 % zu, wenn der Querschnitt zu rund 96 % mit SrZrO3 bedeckt ist.
Für dieselben geometrischen Parameter wie zuvor, zeigt Abbildung 7.4 den Verlauf der verschiede-
nen Widerstandanteile. Für die hier vorliegenden Parameter ist der Widerstand der Punktkontakte (Kurve
b)) sehr gering. Ab einer Querschnittbedeckung von 87 % nimmt der Widerstand der CGO- und der YSZ-
Schicht durch die inhomogene Stromverteilung, die durch die Punktkontakte beschrieben wird, zu (dritter
Term in Gleichung (7.3)). Diese Widerstandzunahme ist allerdings wesentlich geringer als die Widerstand-
zunahme verursacht durch die SrZrO3-Schicht gegeben durch den zweiten Term in Gleichung (7.3).
Abbildung 7.3: Zunahme des flächenspezifischen Widerstandes des CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtverbundes
mit Zunahme der von SrZrO3-bedeckten Querschnittfläche bei verschiedenen Temperaturen. Parameter
entsprechend den Zellen, die in Kapitel 5 charakterisiert wurden. Die Darstellung enthält keine Information
zum zeitlichen Verlauf.
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Abbildung 7.5: Zunahme des flächenspezifischen Widerstandes der CGO/YSZ-Schicht mit Zunahme
der von SrZrO3-bedeckten Querschnittfläche, Variation der Parameter; a) Verschiedene SrZrO3-Dicken;
b) Verschiedene CGO-Kristallitgrößen.
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7.1.3 Abhängigkeit von den geometrischen Parametern
Abbildung 7.5 und Abbildung 7.6 zeigen die Variation der geometrischen Parameter. Es wird der Einfluss
der Dicke der CGO-Schicht lCGO , der Dicke der YSZ-Schicht lYSZ , der Dicke der Schicht, in der das SrZrO3
gebildet wird lSrZrO3 , sowie der CGO-Korngröße d untersucht. Zum Vergleich der verschiedenen Wider-
standverläufe wird die Querschnittbedeckung bei einer Widerstandzunahme von 10 % herangezogen. In
Tabelle 7.1 sind diese Werte für die verschiedenen betrachteten Fälle aufgeführt.
Abbildung 7.5a) vergleicht die Widerstandzunahme für verschiedene Dicken der Schicht, in dem sich das
SrZrO3 bildet. Es ist die Wiederstandzunahme für den Vergleichsfall bei 700 ◦C für eine Länge lSrZrO3 von
50, 100 und 200 nm gezeigt. Die Dicke der Schicht, in der sich das SrZrO3 bildet, hat für diese Werte nur
einen geringfügigen Einfluss auf den Widerstandverlauf. Mit einer dickeren Schicht ist der Widerstand für
eine gegebene Bedeckung etwas größer. Für eine Schichtdicke von 50, 100 beziehungsweise 200 nm ist
der Widerstand um 10 % vergrößert, wenn der Querschnitt zu etwa 98 %, 96 % beziehungsweise 93 %
bedeckt ist.
Die Variation der CGO-Korngröße hat auch erst bei großen Bedeckungen einen Einfluss auf die Wider-
standzunahme. In Abbildung 7.5b) ist der Widerstandverlauf bei Variation der CGO-Korngröße zwischen
50 nm und 1 µm gezeigt. Die CGO- und die YSZ-Schichtdicke sind analog zu den Zellen gewählt, die in der
vorliegenden Arbeit charakterisiert wurden. Der Verlauf der Widerstandzunahme ist bis zu einer Bedeckung
von 87 % identisch. Bei 87 % kommt der zusätzliche Term durch die inhomogene Stromverteilung hinzu
(3. Term in Gleichung (7.3)). Nur dieser Term in Gleichung (7.3) ist abhängig von der CGO-Korngröße d .
Im weiteren Verlauf nimmt der Widerstand für dickere Schichten etwas stärker zu. Vergleicht man CGO-
Korngrößen von 50 nm und 1 µm, so ist der Widerstand um 10 % vergrößert, wenn der Querschnitt zu etwa
97 %, beziehungsweise 94 % mit SrZrO3 bedeckt ist.
Die Dicke der CGO- und der YSZ-Schicht hat unter den geometrischen Parametern den größten Einfluss
auf die prozentuale Widerstandzunahme, siehe Abbildung 7.6a). Bei dünneren Schichten nimmt der Wider-
stand bei gleichen Bedeckungen prozentual stärker zu als bei dickeren Schichten. Abbildung 7.6b) zeigt die
absolute Widerstandzunahme für dieselben Bedingungen wie Abbildung 7.6a). Der absolute Widerstand-
verlauf ist für diese Bedingungen identisch. Die absolute Widerstandzunahme ASR−ASR0 ist unabhängig
von der CGO- und der YSZ-Schichtdicke, siehe Gleichung (7.3). Die prozentualen Widerstandzunahmen
sind allerdings aufgrund des stark unterschiedlichen Anfangswiderstandes ASR0 unterschiedlich stark. Der
Anfangswiderstand liegt für die betrachteten vier Fälle zwischen 102 und 1.160 mΩcm2, siehe Tabelle 7.1.
Die Widerstandzunahme bei einer CGO-Schichtdicke von 1, beziehungsweise 10 µm und jeweils einer
YSZ-Schichtdicke von 12 µm ist nahezu identisch. Der Unterschied der CGO-Schichtdicke hat hier keine
Auswirkung, da die CGO-Leitfähigkeit etwa dreimal größer ist als die YSZ-Leitfähigkeit, siehe oben. Der
Widerstand ohne SrZrO3 beträgt hier 1.160, beziehungsweise 887 mΩcm2. Bei gleichbleibender CGO-
Schichtdicke von 1 µm und einer von 12 auf 1 µm verringerten YSZ-Schichtdicke ist die Widerstandzunahme
größer. Hier ist der Widerstand ohne SrZrO3 887, beziehungsweise 102 mΩcm2. Bei dünnen Schichten von
jeweils 1 µm nimmt der Widerstand um 10 % zu, wenn der Querschnitt zu etwa 77 % mit SrZrO3 bedeckt
ist. Bei dicken Schichten von 10 (lCGO), beziehungsweise 12 µm (lYSZ ) nimmt der Widerstand um 10 % zu,
wenn der Querschnitt erst zu etwa 97 % bedeckt ist.
Für die diskutierten 9 Parametervariationen ergibt sich ein Mittelwert der Widerstandzunahme von 10 % bei
einer Querschnittbedeckung von rund 95 %. Dieser Richtwert einer Querschnittbedeckung von 95 % wird
im Folgenden als Grenzwert für den Betrieb einer SOFC angenommen. Bei dieser Querschnittbedeckung
ist der Widerstand um etwa 10 % angestiegen. Mit weiter zunehmender Bedeckung steigt der Widerstand
schnell und stark an, sodass ein weiterer Betrieb der SOFC nicht mehr sinnvoll ist.
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a)
b)
Abbildung 7.6: Zunahme des flächenspezifischen Widerstandes der CGO/YSZ-Schicht mit Zunahme der
von SrZrO3-bedeckten Querschnittfläche, Variation der YSZ- und CGO-Dicke a) relative Widerstandzunah-
me; b) absolute Widerstandzunahme.
Tabelle 7.1: Zunahme des flächenspezifischen Widerstandes in Abhängigkeit der Querschnittbedeckung
mit SrZrO3 in Abhängigkeit der geometrischen Parameter bei 700 ◦C
lCGO [µm] 1 1 1 10 10 1 1 1 1
lYSZ [µm] 12 12 12 12 1 1 12 12 12
lSrZrO3 [nm] 100 50 200 100 100 100 100 100 100
d [nm] 100 100 100 100 100 100 1.000 200 50
ASR0 [mΩcm2] 887 887 887 1.160 374 102 887 887 887
α @ ASR = +10% 96 % 98 % 93 % 97 % 92 % 77 % 94 % 96 % 97 %
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7.2 Zeitlicher Verlauf der Widerstandzunahme
Der im vorangegangenen Abschnitt hergestellte geometrische Zusammenhang zwischen der Widerstand-
zunahme und der Querschnittbedeckung mit SrZrO3 wird in diesem Abschnitt mit der Zeit verknüpft. Es
wird die Zeit für die Bildung einer bestimmten Menge an SrZrO3 berechnet. Damit ist die zeitliche Zunahme
des Widerstandes gegeben.
7.2.1 Formalismus
Es wird angenommen, dass das SrZrO3 auf der CGO/YSZ-Grenzfläche Inseln mit konstanter Dicke lSrZrO3
aber mit einem zunehmenden Querschnitt bildet. Der Querschnitt aller SrZrO3-Inseln entspricht der Quer-
schnittbedeckung der CGO/YSZ-Grenzfläche mit SrZrO3, genannt α. Die Zeit t für die Bildung einer be-
stimmten Menge an SrZrO3 entspricht damit der Zeit, bis der Anteil α des Querschnitts mit SrZrO3 bedeckt
ist. Weiterhin wird angenommen, dass die SrZrO3-Bildung diffusionslimitiert ist. Das heißt für die Bildungs-
rate ist allein die Strontiumdiffusion durch die CGO-Schicht maßgeblich. Die Kinetik der SrZrO3-Bildung
wird vernachlässigt. Somit wird das Sr sobald es die CGO/YSZ-Grenzfläche erreicht, instantan in SrZrO3
umgesetzt.
Um die Zeit zu berechnen, die es dauert, bis sich ein gewisser Anteil an SrZrO3 auf dem Elektrolyten bildet,
wurde der Fluss an SrO durch die CGO-Schicht im stationären Fall berechnet. Wie Im Grundlagenkapitel
4.3.2 hergeleitet, ergibt sich folgender Zusammenhang zwischen der Zeit t und dem Bedeckungsgrad α:




· lCGO · lSrZrO3 · cSr ,SrZrO3
∆cSr ,CGO
(7.4)
Die Zeit t ist proportional zum Bedeckungsanteil α. Sie ist abhängig vom Sr-Korngrenzdiffusionskoeffi-
zienten in CGO DSr ,Korngr , von der CGO-Korngröße d , von der CGO-Korngrenzbreite δ, von der Dicke
der CGO-Schicht lCGO , von der Dicke der Schicht, in der das SrZrO3 gebildet wird lSrZrO3 , von der Sr-
Konzentration in SrZrO3 cSr ,SrZrO3 und vom Sr-Konzentrationsunterschied in der CGO-Schicht im statio-
nären Fall ∆cSr ,CGO . Mit dem geometrischen Model, das heißt der Zunahme des Widerstandes mit der
Querschnittbedeckung α (siehe Gleichung (7.2) und (7.3)), und dem obigen Zusammenhang zwischen der
Zeit t und der Querschnittbedeckung α, ist die zeitliche Zunahme des Widerstandes bestimmt.
Im Folgenden werden 6 Fälle diskutiert, alle Parameter sind in Tabelle 7.2 aufgeführt. Es wird die zeitliche
Widerstandzunahme bei Temperaturen im Bereich von 600 bis 800 ◦C abgeschätzt. Die einzige von der
Temperatur abhängige Größe ist der Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient δDSr ,Korngr . Dieser wurde in Kapitel
6 abgeschätzt.
Als Vergleichsfall wird wie im vorangegangenen Abschnitt eine Geometrie entsprechend der Jülicher SOFC
verwendet. Das heißt die CGO-Schichtdicke lCGO beträgt 1 µm und die CGO-Korngröße d beträgt 100 nm
(siehe Abbildung 7.2). In den weiteren Fällen wird die CGO-Korngröße d zwischen 100 nm und 200 nm
und die CGO-Schichtdicke lCGO zwischen 1 und 2 µm variiert. Die Dicke der Schicht, in der sich das SrZrO3
bildet lSrZrO3 wird mit 100 nm abgeschätzt [88]. Die Konzentration von Sr in SrZrO3 cSr ,SrZrO3 ist gegeben als
0,023 mol/cm3 [194].
Der Sr-Konzentrationsunterschied in der CGO-Schicht im stationären Fall ∆cSr ,CGO wird über die Diffu-
sionsmessungen in Kapitel 6 abgeschätzt. Diese Diffusionsprofile sind alle im instationären Fall aufge-
nommen. Das heißt, die Konzentration würde sich mit der Zeit noch verändern. Genauer gesagt, wird die
Sr-Konzentration an der Grenze zur Sr-Quelle konstant bleiben, die Sr-Konzentration an der Sr-Senke al-
lerdings ansteigen.
Die Sr-Konzentration an der Grenze zur Sr-Quelle C0 betrug in den Diffusionsexperimenten Werte zwi-
schen 3, 0 · 10−4 und 3, 0 · 10−3 mol/cm3, siehe Tabelle 6.2 auf Seite 92. Unter der Annahme, dass der
Konzentrationsunterschied über die CGO-Schicht etwa 1 % der Maximalkonzentration C0 beträgt, kann der
mittlere Konzentrationsunterschied ∆cSr ,CGO zu 10−5 mol/cm3 abgeschätzt werden.
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Wie im vorangegangenen Kapitel erläutert, ist der Verlauf der Widerstandzunahme mit zunehmender Flä-
chenbedeckung α relativ unempfindlich gegenüber den geometrischen Parametern (Schichtdicken von
CGO und YSZ, CGO-Korngröße). Daher wird hier der Vergleichswert bei einer Querschnittbedeckung α
von 95 % herangezogen. Ab dieser Querschnittbedeckung nimmt der Widerstand rasant zu und kann als
obere Grenze der Betriebsdauer einer SOFC angesehen werden. Diese Laufzeit gibt daher ein Maß für die
maximale Betriebszeit einer SOFC.
7.2.2 Degradationsverlauf
Abbildung 7.7 zeigt die Zunahme des Widerstandes der CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtfolge mit der Zeit gemäß
den 6 Fällen in Tabelle 7.2. In Abbildung 7.7a) ist der Vergleichsfall bei 700 ◦C und einer Geometrie, die
der Jülicher SOFC entspricht, gezeigt. Es ist die Zunahme des Widerstandes mit der Zeit t und auch der
Querschnittbedeckung α gezeigt. Nach etwa 1,2 Jahren ist der CGO/YSZ-Querschnitt zu etwa 80 % mit
SrZrO3 bedeckt. Zu diesem Zeitpunkt hat sich der Widerstand um weniger als 2 % erhöht. Bei diesen
Punkt setzt in etwa die beschleunigte Zunahme des Widerstandes ein. Nach 1,4 Jahren ist der Querschnitt
zu 95 % mit SrZrO3 bedeckt. Dieser Wert wird als maximale Betriebszeit angesehen. Danach nimmt der
Widerstand sehr schnell zu und ein weiterer Betrieb der SOFC ist nicht mehr sinnvoll.
In Abbildung 7.7b) wird die Widerstandzunahme mit der Zeit für verschiedene Temperaturen verglichen. Die
Geometrie entspricht wieder der der Jülicher SOFC. Die maximale Betriebsdauer bei einer Querschnittbe-
deckung von 95 % ist bei 800 ◦C nach 0,4 Jahren erreicht. Bei 700 ◦C ist die maximale Betriebsdauer,
wie oben erwähnt, nach 1,2 Jahren, bei 650 ◦C nach 2,9 Jahren und bei 600 ◦C nach 6,4 Jahren erreicht.
Aufgrund der Nichtlinearität des Diffusionskoeffizienten mit der Temperatur (Arrhenius-Abhängigkeit, sie-
he Kapitel 3.3) verhält sich auch die maximale Betriebsdauer nicht linear mit der Betriebstemperatur. Mit
geringerer Betriebstemperatur vergrößert sich die maximale Betriebsdauer überproportional.
In Abbildung 7.7c) ist die Widerstandzunahme mit der Zeit bei 700 ◦C für verschiedene Dicken der CGO-
Schicht lCGO und verschiedene Korngrößen d gezeigt. Da diese beiden Größen linear in Gleichung (7.4)
vorkommen, hängt die maximale Betriebsdauer auch linear von ihnen ab. Bei gleichbleibender CGO-
Korngröße d von 100 nm aber einer von 1 µm auf 2 µm vergrößerten CGO-Schichtdicke lCGO verlängert
sich die maximale Betriebszeit von 1,4 auf 2,8 Jahre. Ist zudem auch noch die CGO-Korngröße verdoppelt,
so vervierfacht sich die maximale Betriebszeit von auf 5,6 Jahre.
Tabelle 7.2: Parameter für die Bestimmung des Degradationsverlaufes; grau hinterlegt sind die Verände-
rungen gegenüber dem Vergleichsfall Nr. 1; die weiteren Parameter sind: lYSZ = 12 µm, lSrZrO3 = 100 nm,
∆cSr ,CGO = 1 · 10−5 mol/cm3, cSr ,SrZrO3 = 0,023 mol/cm3
Ergebnisnummer 1 2 3 4 5 6
T [◦C] 700 800 650 600 700 700
σCGO [S/cm] [187–192] 0,033 0,071 0,021 0,013 0,033 0,033
σYSZ [S/cm] [35,193] 0,014 0,036 0,008 0,005 0,014 0,014
δDKorngr [10−19 cm3/s] 2,5 8,6 1,2 0,54 2,5 2,5
d [nm] 100 100 100 100 100 200
lCGO [µm] 1 1 1 1 2 2
t @ α = 95 % [a] 1,4 0,40 2,9 6,4 2,8 5,6
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Abbildung 7.7: Widerstandszunahme mit der Zeit; a) bei 700 ◦C und Standardbedingungen gemäß
Ergebnis Nr. 1; b) Vergleich verschiedener Temperaturen bei Standardbedingungen, Ergebnis Nr. 1 - 4;




In diesem Kapitel wurde ein Modell entwickelt, das die Widerstandszunahme einer SOFC beschreibt, wenn
sich die Oxidionenleitung blockierendes Strontiumzirkonat auf dem Elektrolyten abscheidet und dadurch
der leitende Querschnitt verringert wird. Der Widerstandverlauf für Temperaturen von 600 - 800 ◦C, CGO-
Schichtdicken von 1 - 10 µm, YSZ-Schichtdicken von 1 - 12 µm und CGO-Korngrößen von 0,1 - 10 µm
konnte prognostiziert werden.
7.3.1 Widerstandverlauf mit zunehmender Querschnittbedeckung
Die prozentuale Zunahme des Widerstandes mit zunehmender Querschnittbedeckung mit SrZrO3 ist bei
geringen Bedeckungen sehr gering. Bei den hier betrachteten Fällen nimmt der Widerstand im ungünstigs-
ten Fall um 10 % bei einer Querschnittbedeckung von 77 % zu. Der Durchschnitt aller betrachteten Fälle
liegt bei 95 % Bedeckung (siehe Tabelle 7.1). Im SOFC-Betrieb ist daher bei Bedeckungsanteilen von unter
95 % ein Einfluss von SrZrO3 auf die Zellleistung nicht feststellbar. Die Widerstandszunahme von 10 % wird
leicht von anderen, stärker ausgeprägten Degradationsphänomenen überdeckt.
Mit weiter zunehmender Bedeckung nimmt die Widerstandzunahme dann sehr schnell zu. Aufgrund der
starken und schnellen Zunahme des Widerstandes und dem damit verbundenen starken Leistungsrück-
gang ist ein Betrieb der SOFC in diesem Stadium nicht mehr sinnvoll. Daher wurde ein Grenzwert für den
Bedeckungsanteil von 95 % identifiziert, der das Ende des SOFC-Betriebs festlegt.
Für eine gegebene Querschnittbedeckung ist der Widerstand unabhängig von der Temperatur (im Bereich
600 - 800 ◦C). Bei Veränderung der Temperatur ändern sich im Modell nur die Leitfähigkeiten des CGO’s
und des YSZ’s (siehe Gleichung (7.3)). Das Verhältnis dieser beiden Größen ändert sich zwar geringfügig
mit der Temperatur, fällt aber für den Widerstand in diesem Temperaturbereich nicht ins Gewicht.
Der Verlauf der Widerstandzunahme mit zunehmendem Bedeckungsanteil der CGO/YSZ-Grenzfläche mit
SrZrO3 verändert sich nur geringfügig bei Variation der geometrischen Parameter, das heißt mit der Dicke
der CGO- und der YSZ-Schicht sowie der CGO-Korngröße und dem Modellparameter der Schichtdicke,
in der sich das SrZrO3 bildet. In Tabelle 7.1 sind die berechneten Widerstandzunahmen mit dem
Bedeckungsanteil für verschiedene Werte der geometrischen Parameter aufgelistet. Die Widerstand-
zunahme ist bei einem gegebenen Bedeckungsanteil geringer bei dicken CGO-/YSZ-Schichten, kleinen
CGO-Körnern und einer dünnen Schicht, in der sich das SrZrO3 bildet.
Mit der Dicke der Schicht, in der sich das SrZrO3 bildet lSrZrO3, steigt die Widerstandzunahme an, siehe
Abbildung 7.5a). Je dicker diese Schicht ist, umso größer ist der Widerstand dieser Schicht, vergleiche mit
Gleichung (7.3). Dieser Parameter ist allerdings ein Modellparameter und nicht direkt eine geometrische
Größe der SOFC, die bei der Fertigung der SOFC angepasst werden kann. Anhand von TEM-Aufnahmen
nach Knibbe et al. wird diese Dicke zu 100 nm abgeschätzt [88].
Die etwas größere Widerstandzunahme mit größeren CGO-Körnern bei einem gegebenen Bedeckungs-
anteil wird anhand von Abbildung 7.8 erläutert. Bei größeren CGO-Körnern, ist der Bereich, der durch die
Punktkontakte beschrieben wird, breiter. Damit ist in einem größeren Bereich des Probenvolumens die
Stromverteilung inhomogen. Dies entspricht einem größeren Widerstand. Damit nimmt bei größeren CGO-
Körnern der Widerstand um denselben Anteil schon bei etwas geringeren Querschnittbedeckungen zu, als
bei kleineren Körnern.
Die prozentuale Widerstandzunahme hängt stark von der Dicke der CGO- und der YSZ-Schicht ab. Bei
dünneren Schichten ist die prozentuale Widerstandzunahme bei einer gegebenen Bedeckung größer als
bei dicken Schichten. Wie oben erläutert, ist die größere prozentuale Widerstandszunahme auf den gerin-
geren Anfangswiderstand ASR0 zurückzuführen. Die absolute Widerstandszunahme ist für die betrachteten
verschiedene Schichtdicken identisch. Mit geringeren Schichtdicken ist auch der Anfangswiderstand ASR0
geringer. Dadurch ist dieselbe absolute Widerstandzunahme prozentual für dünnere Schichten größer als
für dickere Schichten.
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a) Große Körner b) Kleine Körner
Abbildung 7.8: Einfluss der CGO-Korngröße auf die Widerstandzunahme; links ist jeweils die Aufsicht auf
den Querschnitt gezeigt, die dunklen Bereichen entsprechen SrZrO3; in der Mitte ist der Querschnitt mit
dem Potentialverlauf der Punktkontakte gezeigt; rechts ist der Verlauf der Stromlinien gezeigt.
7.3.2 Zeitlicher Verlauf der Widerstandszunahme
Der zeitliche Verlauf der Widerstandszunahme ist proportional zum Verlauf der Widerstandszunahme mit
zunehmender Querschnittbedeckung. Das heißt, der oben beschriebene Verlauf lässt sich auf den zeit-
lichen Verlauf übertragen. Pro Zeitintervall bildet sich unabhängig von der Gesamtbetriebszeit der SOFC
dieselbe Menge an SrZrO3. Zu Anfang des SOFC-Betriebs wird daher kaum ein Einfluss von SrZrO3 auf
den Widerstand feststellbar sein. Ab dem Erreichen des Grenzwertes von einer Querschnittbedeckung von
95 % nimmt der Widerstand schnell zu und ein weiterer Betrieb der SOFC ist nicht mehr sinnvoll.
Für eine Geometrie, die der in der vorliegenden Arbeit in Kapitel 5 charakterisierten Zellen entspricht, ergibt
sich bei 800 ◦C eine maximale Betriebszeit von 0,7 Jahren, bei 700 ◦C von 2,4 Jahren. Für derartige SOFCs
ist ein Betrieb bei 800 ◦C für 1,7 Jahre (15.144 h) und bei 700 ◦C von derzeit 7,3 Jahren (61.000 h im
September 2014) ohne eine beschleunigte Degradation nachgewiesen [14]. Die abgeschätzten maximalen
Betriebszeiten weichen damit stark von den schon nachgewiesenen Betriebszeiten ab.
Die Abweichungen der Ergebnisse vom Experiment liegen zum einen an der Ungenauigkeit der abge-
schätzten Parameter und zum anderen vermutlich auch am Modell selbst, in dem die Kinetik der SrZrO3-
Bildung vernachlässigt wird.
7.3.2.1 Unsicherheit der Parameter
Die für die Widerstandzunahme relevanten Parameter sind im Folgenden aufgelistet. Alle Parameter
kommen linear, beziehungsweise direkt reziprok in Gleichung (7.4) vor. Die maximale Betriebszeit ist damit
proportional, beziehungsweise antiproportional zu diesen Parametern.
• Dicke der CGO-Schicht lCGO :
Die Dicke der CGO-Schicht wurde aus REM-Aufnahmen in Abbildung 5.2 (Seite 51) abgeschätzt. Die
CGO-Schichtdicke ist eine geometrische Größe der SOFC und kann prinzipiell über die Herstellung
angepasst werden. Im Modell ist sie daher nicht fehlerbehaftet. Bei einer dickeren CGO-Schicht ist
die maximale Betriebsdauer verlängert.
• CGO-Korngröße d :
Die Korngröße wurde anhand der REM-Aufnahmen in Abbildung 7.2 (Seite 99) zu 100 nm abge-
schätzt. Diese optische Abschätzung beinhaltet Unsicherheiten, die in der Größenordnung von etwa
50 % liegen. Prinzipiell kann diese geometrische Größe durch eine veränderte Herstellung verändert
werden. Die maximale Betriebsdauer verlängert sich mit größeren Körnern.
• Dicke der Schicht, in der sich das SrZrO3 bildet lSrZrO3 :
Diese Dicke wurde anhand einer Literaturstelle zu 100 nm abgeschätzt [88]. Bei den hier vorliegen-
den CGO-Korngrößen von rund 100 nm stellt diese Abschätzung eine maximal mögliche Obergrenze
dar. Es ist nicht wahrscheinlich, dass die SrZrO3-Körner bevorzugt in die CGO-Schicht hinein, das
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heißt von der YSZ-Schicht weg wachsen. Es ist eher wahrscheinlich, dass sich die SrZrO3-Körnern
entlang der CGO-/YSZ-Grenzfläche ausbilden. Diese Größe ist daher im Modell fehlerbehaftet und
kann durchaus 50 % geringer sein als zuvor angenommen. Bei geringeren Schichtdicken ist die
maximale Betriebsdauer geringer.
• Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient in CGO δDSr ,Korngr :
Der Sr-Korngrenzdiffusionkoeffizient wurde in Kapitel 6 experimentell bestimmt (siehe Gleichung (6.7)
auf Seite 91). Die CGO-Schichten der in der vorliegenden Arbeit charakterisierten SOFCs sind ähnlich
wie die Proben EK-5 und EK-6, an denen dieser Diffusionskoeffizient bestimmt wurde, durch Magne-
tronsputtern abgeschieden (vergleiche Präparationsbeschreibung auf Seite 47 und 77). Einzig die
Prozessenergie und das Substrat sind unterschiedlich. Die Prozessenergie betrug bei den Schichten
der SOFC 700 Wh, bei den Modellproben 1.400 Wh. Bei den SOFCs wird die CGO-Schicht auf den
amorphen YSZ-Elektrolyten abgeschieden, bei den Modellproben wurde sie auf einen YSZ-Einkristall
abgeschieden.
Die CGO-Schichten der Proben EK-5 und EK-6 sind hochorientiert (siehe Abschnitt 6.3.2), die der
SOFCs zeigen keine Vorzugsorientierung (die XRD-Messungen der SOFCs sind in der vorliegenden
Arbeit nicht gezeigt). Die REM-Aufnahmen der Querschnitte der Proben sind vergleichbar (siehe Ab-
bildung 6.2 auf Seite 81 und Abbildung 7.2 auf Seite 99). In den Aufsichten der Modellproben sind
Lücken zwischen den CGO-Körnern vorhanden. Die Aufsichten der CGO-Schichten der SOFCs er-
scheinen dichter.
Aufgrund dieser Unterschiede könnte der Anteil der schnellen Diffusionspfade für diese Probentypen
unterschiedlich sein. Damit könnte der Anteil der Diffusion entlang innerer Oberflächen oder auch der
Diffusion in der Gasphase größer sein.
Generell verlängert sich die maximale Betriebsdauer mit einem geringeren Diffusionskoeffizienten.
• Sr-Konzentrationsunterschied in der CGO-Schicht im stationären Fall ∆cSr ,CGO :
Die Abschätzung geschah anhand der Diffusionsprofile von Sr in CGO in Kapitel 6 (siehe Tabelle
6.2 auf Seite 92). Diese Diffusionsprofile entsprechen allerdings einem instationären Zustand, in dem
sich die Konzentration ändert. Im stationären Zustand nimmt die Konzentration an der CGO/YSZ-
Grenzfläche zu, wodurch der Sr-Konzentrationsunterschied über die CGO-Schicht geringer wird.
Außerdem wurde für die Abschätzung des Sr-Flusses durch die CGO-Schicht SrO und nicht LSCF,
das in der realen SOFC vorliegt, als Diffusionsquelle angenommen. Die Aktivität von Sr in LSCF ist
geringer als in SrO. Dadurch wird in der realen SOFC mit einer LSCF-Kathode die Sr-Konzentration
in der CGO-Schicht wahrscheinlich geringer sein.
Der Konzentrationsunterschied ∆cSr ,CGO wurde anhand der gemessenen Diffusionsprofile zu
10−5 mol/cm3 abgeschätzt (siehe Seite 104). Der Wert in realen Zellen kann durchaus eine Grö-
ßenordnung hiervon abweichen. Ist der Konzentrationsunterschied geringer, so verlängert sich die
maximale Betriebsdauer.
Die größten Unsicherheiten der im Modell auftretenden Größen liegen damit in den Parametern des Sr-
Korngrenzdiffusionskoeffizient δDSr ,Korngr und des Sr-Konzentrationsunterschied in der CGO-Schicht
∆cSr ,CGO .
7.3.2.2 Rückberechnung der Parameter
Aus den schon nachgewiesenen Betriebsdauern ohne beschleunigte Degradation können Anforderungen
an die genannten Parameter abgeleitet werden. Wie oben erwähnt wurde bei 800 ◦C ein Betrieb von
15.144 h und bei 700 ◦C ein Betrieb von 61.000 h ohne eine beschleunigte Degradation nachgewiesen. Mit
Gleichung (7.4) kann damit ein Maximalwert für das Produkt aus dem Diffusionskoeffizienten δDKorngr und
dem Sr-Konzentrationsunterschied ∆cSr ,CGO angegeben werden. Die übrigen Parameter Gleichung (7.4)
werden wie zuvor gewählt.
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Mit den bisher angenommenen Werten gilt:
δDKorngr ·∆cSr ,CGO =
{
8, 6 · 10−24 mol/s @ 800 ◦C
2, 5 · 10−24 mol/s @ 700 ◦C
Mit den nachgewiesenen Betriebszeiten ergibt sich:
δDKorngr ·∆cSr ,CGO <
{
2, 0 · 10−24 mol/s @ 800 ◦C, 15.144 h
5, 0 · 10−25 mol/s @ 700 ◦C, 61.000 h
Der Unterschied der beiden Werte beträgt einen Faktor von 4,3, beziehungsweise 5,0. Aufgrund der nach-
gewiesenen Betriebszeiten müsste das Produkt δDKorngr ·∆cSr ,CGO mindestens einen Faktor 5 kleiner sein
als zuvor angenommen.
Eine weitere Abschätzung ist auf den Anforderungen an ein SOFC-System begründet. Wie in der Einleitung
in Kapitel 1 erläutert, ist ein stationärer Betrieb der SOFC von mindestens 10 Jahren gefordert. Daraus
ergibt sich:
δDKorngr ·∆cSr ,CGO < 3, 5 · 10−25 mol/s @ 10 Jahre
Damit müsste das Produkt δDKorngr ·∆cSr ,CGO bei 800 ◦C mindestens einen Faktor 25 und bei 700◦C einen
Faktor 7 kleiner sein als zuvor angenommen. Der Sr-Konzentrationsunterschied ∆cSr ,CGO kann durchaus
eine Größenordnung kleiner sein als bisher angenommen. Wäre dies der Fall, so wäre ein Betrieb einer
SOFC bei 700 ◦C für über 10 Jahre möglich. Bei 800 ◦C wäre der Widerstand verursacht durch eine
SrZrO3-Bildung allerdings schon nach etwa 4 Jahren zu groß für einen weiteren Betrieb.
Auch das Produkt aus der theoretischen Korngrenzbreite δ und dem Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizienten
DKorngr kann aufgrund der unterschiedlichen Porosität und Kristallinität der Proben geringer sein als zu-
vor angenommen. Für eine besonders dichte CGO-Schicht in der SOFC verringert sich der Einfluss des
schnellen Oberflächen- und Gasphasentransports. Damit wäre dann auch das Produkt δDKorngr geringer
und die maximale Betriebszeit verlängert.
7.3.2.3 Kinetik der SrZrO3-Bildung
In dem in der vorliegenden Arbeit entwickelten Modell ist die Diffusion von Sr durch die CGO-Schicht der
zeitlimitierende Prozess. Die Kinetik der Strontiumzirkonatbildung wurde vernachlässigt. In der Literatur
sind wenige Daten zur Bildungskinetik von SrZrO3 oder ähnlichen Verbindungen zu finden. Im Folgenden
werden drei Veröffentlichungen vorgestellt, die die Kinetik der Festkörperreaktion von Sr-,
Ca- oder Ba-Karbonat mit ZrO2 zu (Sr,Ba,Ca)ZrO3 für Temperaturen im Bereich von 900 - 1.300 ◦C un-
tersuchen [195–197]:
SrCO3 + ZrO2 → SrZrO3 + CO2 1.000− 1.200 ◦C [195]
CaCO3 + ZrO2 → CaO + ZrO2 + CO2 → CaZrO3 + CO2 1.000− 1.300 ◦C [196]
BaCO3 + ZrO2 → BaZrO3 + CO2 900− 1.300 ◦C [197]
Es werden Pulvermischungen verschiedener Körnung kalziniert und die Bildung des Produkts mit der Zeit
mittels TGA/DTA (Thermogravimetrie, Differenz-Thermoanalyse) oder XRD (Röntgendiffraktometrie) ge-
messen. Es wurden die entsprechenden Ratenkonstanten k mit verschiedenen Modellen ermittelt. Die
Ratenkonstante gibt an, nach welcher Zeit t welcher Anteil γ der ursprünglichen Stoffmenge sich in das
Produkt umgewandelt hat. Die Ratenkonstanten zeigen Arrheniusverhalten. Die verschiedenen Ergebnisse
sind in Tabelle 7.3 aufgeführt.
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Tabelle 7.3: Ratenkonstanten für die Bildung verschiedener Zirkonate und von Strontiumtitanat; die Raten-
konstante zeigt Arrheniusverhalten: k = k0 · exp(−Ea/kT ); aus den extrapolierten Ratenkonstanten sind mit
dem entsprechenden Modell die Zeiten t berechnet, bis sich 50 % der Edukte umgewandelt hat
Verbindung SrZrO3 [195] CaZrO3 [196] BaZrO3 [197]
Korngröße 15 µm 150 nm / 1,5 µm 80 nm / 600 nm
Modell 3D Transport [198] 3D Phasengrenze
k0 [1/min] 2,8·106 2,4·105 6,6·107
Ea [eV] 3,0 2,6 3,0
k [1/min] @ 800 ◦C 2,2·10−8 1,5·10−7 6,4·10−7
k [1/min] @ 700 ◦C 7,8·10−10 8,1·10−9 2,3·10−8
t @ γ = 0,5; @ 800 ◦C 3,8 a 0,57 a 0,63 a
t @ γ = 0,5; @ 700 ◦C 110 a 10 a 17 a
Die Aktivierungsenergien Ea aller drei Bildungsraten sind vergleichbar und liegen im Bereich 2,6 - 3,0 eV,
die Vorfaktoren k0 sind allerdings stark unterschiedlich. Die Bildungsraten von CaZrO3 bei Kalinkin et al.
[196] und von BaZrO3 bei Ubaldini et al. [197] sind vergleichbar. Die Bildungsraten von SrZrO3 bei Bera et
al. [195] sind etwa eine Größenordnung kleiner als die zuvor genannten. Extrapoliert man die angegebenen
Bildungsraten entsprechend der verschiedenen Modelle, so sind bei 800 ◦C 50 % der Edukte nach etwa
4 Jahren in SrZrO3 umgesetzt. 50 % CaZrO3 und BaZrO3 sind nach etwa einem halben Jahr umgesetzt.
Mit sinkender Temperatur verlängern sich die Zeiten entsprechend.
Diese Zeitspannen der SrZrO3-Bildung sind wesentlich größer als die Zeiten der Sr-Diffusion durch die
CGO-Schicht. Damit wäre die SrZrO3-Bildung im vorliegenden Modell nicht mehr diffusionslimitiert, sondern
durch die Kinetik limitiert. Fraglich ist allerdings, ob diese Messungen auf den vorliegenden Fall übertragen
werden können. In der vorliegenden Arbeit wird das SrZrO3 an einer ausgedehnten Grenzfläche zwischen
zwei Schichten und nicht in einer Pulvermischung gebildet. Der Reaktionsbereich zwischen den beiden
Edukten ist im vorliegenden Fall wesentlich größer.
Außerdem ist in der vorliegenden Arbeit die SrZrO3-Bildungsrate gekoppelt mit der an der CGO/YSZ-
Grenzfläche zur Verfügung stehenden Menge an Sr. Diese wird durch die Sr-Diffusion durch die CGO-
Schicht limitiert. Für die Abschätzung der SrZrO3-Bildungsrate müsste daher die Kinetik der SrZrO3-Bildung
mit der Sr-Diffusion durch die CGO-Schicht gekoppelt werden.
7.3.3 Vergleich des Widerstandverlaufs mit Literaturdaten
In der Literatur wird von vergleichbaren Degradationsraten von Zellen mit porösen und dichten CGO-
Schichten in Experimenten bis 5.000 h Betriebszeit bei 700◦C [25], beziehungsweise 750 ◦C berichtet
[17,20]. Bei porösen CGO-Schichten sollte die SrZrO3-Bildung wesentlich schneller verlaufen, da hier das
Sr durch das offene Porenvolumen und nicht über die inneren Grenzflächen transportiert wird. Jordan et al.
berichten von einer Zunahme an SrZrO3 für Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht, die Menge an SrZrO3
wird aber nicht quantifiziert [25].
Die vergleichbaren Degradationsraten der Zellen mit porösen CGO-Schichten, bei denen SrZrO3 fest-
gestellt werden kann [25], und den Zellen mit dichten CGO-Schichten, bei denen kein SrZrO3 festgestellt
wird [17,20], bestätigen den ermittelten Widerstandverlauf in der Weise, dass im Anfangsstadium kein Ein-
fluss von SrZrO3 auf den Widerstand vorhanden ist. Für die Zellen mit porösen CGO-Schichten in [25] ist
nach 1.500 h Betriebszeit die gebildete Menge an SrZrO3 gering, sodass noch nicht der Schwellenwert von
95 % Querschnittbedeckung erreicht ist. Damit liegt in [25] noch keine Widerstandzunahme aufgrund der
SrZrO3- Bildung vor.
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7.3.4 Verlängerung der Betriebszeit
Die Betriebstemperatur hat einen sehr großen Einfluss auf die maximale Betriebszeit. Sowohl die Sr-
Diffusion durch die CGO-Schicht als auch die SrZrO3-Bildung an der CGO/YSZ-Grenzschicht verlaufen bei
höheren Temperaturen schneller. Damit ist die durch eine SrZrO3-Bildung begrenzte maximale Betriebszeit
bei geringeren Temperaturen größer. Mit Verringerung der Temperatur sinkt allerdings auch die elektroche-
mische Leistung der Zelle. Daher ist ein Kompromiss zwischen der Degradationsrate und der Leistung zu
treffen.
Die Widerstandzunahme durch die Bildung von SrZrO3 kann durch eine Vergrößerung der CGO-Schicht-
dicke sowie der CGO-Korngröße verringert werden. Die Rate, mit der das SrZrO3 auf dem Elektrolyten
gebildet wird, hängt linear mit der CGO-Schichtdicke und der CGO-Korngröße zusammen. Das bedeu-
tet, dicke CGO-Schichten und große CGO-Körner verlangsamen die Degradation aufgrund von SrZrO3-
Ausscheidungen. Eine Zelle mit einer dickeren CGO-Schicht hat einen höheren ohmschen Widerstand.
Dieser kann allerdings wieder verringert werden, wenn die YSZ-Schichtdicke dementsprechend verringert
wird. Die technisch umsetzbaren Grenzwerte für die CGO- und die YSZ-Schicht liegen bei minimal 1 µm,
die der CGO-Korngröße bei maximal 10 µm. Dünnere Schichten können nicht in SOFCs mit unebenem
und teilweise porösem Anodensubstrat abgeschieden werden. Ebenfalls kann die Korngröße durch eine
weitere Sinterung nicht vergrößert werden.
Nedelec et al. berichten von SOFCs desselben Zelltyp, wie in der vorliegenden Arbeit charakterisiert, mit
einem YSZ-Elektrolyten und einer CGO-Schicht von jeweils 1 µm [199]. Diese dünnen Elektrolyten konnten
dicht präpariert werden. Die Zellen zeigen eine hohe offene Zellspannung sowie Leistungsdichte.
Eine SOFC mit einem 1 µm YSZ-Elektrolyten und einer 12 µm CGO-Schicht hat etwa denselben ohmschen
Widerstand wie eine Zelle mit einem 12 µm YSZ-Elektrolyten und einer 1 µm CGO-Schicht (bei 600 -
800 ◦C). Aufgrund der wesentlich dickeren CGO-Schicht haben die Zellen mit einem 1 µm YSZ-Elektrolyten
und einer 12 µm CGO-Schicht allerdings eine 12-mal so lange Laufzeit, bis sich ein Einfluss von SrZrO3
auf den Widerstand bemerkbar macht.
Das CGO hat allerdings einen größeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten als das YSZ (CGO:
12, 7 · 10−6 1/K, YSZ: 10, 5 · 10−6 1/K, für 30 - 1000 ◦C [32]). Die Verwendung einer dicken CGO-Schicht
in Verbindung mit einem YSZ-Elektrolyten kann bei Temperaturveränderungen während der thermischen
Zyklisierung der SOFC mechanische Spannungen verursachen. Dies kann im Extremfall zu Rissbildung im
Elektrolyten und damit zum Versagen der Zelle führen.
Die CGO-Körner können über eine Anpassung des Abscheideverfahrens oder eine zusätzliche Sinterung
vergrößert werden. Die dichten CGO-Schichten der Zellen, die in der vorliegenden Arbeit charakterisiert
wurden, wurden über Elektronenstrahlverdampfen oder Sputtern abgeschieden. Dabei kann die Substrat-
temperatur und auch die Beschleunigungsspannung erhöht werden. In beiden Fällen haben die CGO-
Partikel wenn sie auf dem Substrat auftreffen eine höhere Energie, wodurch sie sich eher einer vorliegen-
den kristallinen Struktur anpassen können und damit größere Kristallite bilden.
Auch eine zusätzliche Sinterung der Zelle bevor die Kathode aufgebracht wird kann die CGO-Körner
vergrößern. Die CGO-Schichten, die über Siebdruck aufgebracht werden, werden bei etwa 1.300 ◦C für
3 h gesintert. Allerdings entsteht dabei an der Grenzfläche zwischen YSZ und CGO eine Zwischenschicht,
in der diese beiden Verbindungen gemischt sind [17]. Diese Mischzone führt zu einem erhöhten ohmschen
Widerstand und damit zu einer verringerten Leistungsdichte der Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht





In Festoxid-Brennstoffzellen mit einer LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode und einem YSZ
(Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten kommt es zur Bildung von ionisch isolierendem Strontiumzirkonat auf dem
Elektrolyten. Zur Minimierung dieses Effekts wird eine CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriere zwischen diesen
beiden Schichten aufgebracht. Dennoch kann Sr entlang innerer Grenzflächen durch die CGO-Schicht dif-
fundieren und mit dem Zr aus dem Elektrolyten SrZrO3 an der CGO/YSZ-Grenzfläche bilden.
In diesem Kapitel wurde ein Modell entwickelt, das den Einfluss der Bildung von SrZrO3 auf den Widerstand
der Zelle abschätzt. Zunächst wurde ein geometrischer Zusammenhang zwischen der Widerstandzunahme
und der von SrZrO3-bedeckten Querschnittfläche aufgestellt. Im zweiten Schritt wurde für die Bildung des
SrZrO3 und damit für die Zunahme des Zellwiderstandes eine Zeitskala eingeführt.
Die Zellgeometrie wurde entsprechend der in Kapitel 5 charakterisierten Zellen gewählt. Die Abhängigkeit
von den Parametern wurde für die folgenden Wertebereiche charakterisiert: Temperatur: 600 - 800 ◦C,
CGO- und YSZ-Schichtdicke: 1 - 12 µm, CGO-Korngröße: 0,1 - 10 µm. Die folgenden Zusammenhänge
konnten abgeleitet werden:
• Eine Widerstandzunahme aufgrund einer SrZrO3-Bildung an der CGO/YSZ-Grenzfläche ist erst ab
einer Querschnittbedeckung von rund 95 % vorhanden. Bei dieser Bedeckung ist der Widerstand etwa
10 % größer gegenüber dem Fall, wenn kein SrZrO3 vorhanden ist. Ab dieser Widerstanderhöhung
von 10 % nimmt der Widerstand extrem zu und führt nach kurzer Zeit zum Einbruch der Zellleistung.
Der Grenzwert einer 95-prozentigen Querschnittbedeckung entspricht damit der maximal möglichen
Betriebszeit einer derartigen SOFC.
• Mit den in Kapitel 6 bestimmten Diffusionkoeffizienten und unter der Annahme, dass der Sr-Konzen-
trationsunterschied in der CGO-Schicht ∆cSr ,CGO 10−6 mol/cm3 beträgt, und die Kinetik der SrZrO3-
Bildung vernachlässigbar ist, gilt:
Bei 800 ◦C ist ein Betrieb für die geforderten 10 Jahre aufgrund der SrZrO3-Bildung nicht möglich. Bei
600 ◦C wird der Betrieb für 10 Jahre nicht durch eine SrZrO3-Bildung limitiert. Bei 700 ◦C beträgt die
maximale Betriebszeit etwa 14 Jahre. Der Betrieb einer SOFC bei 700 ◦C ist daher für über 10 Jahre
ohne eine beschleunigte Degradation durch die Bildung von SrZrO3 möglich.
• Die maximale Betriebszeit der SOFC, limitiert durch eine SrZrO3-Bildung, verlängert sich mit ab-
nehmender Temperatur, zunehmender CGO-Schichtdicke und zunehmender CGO-Korngröße.
Die Bildung von SrZrO3 stellt einen Degradationsmechanismus der SOFC dar, der sich erst bei langen
Betriebszeiten auswirkt. Sobald er allerdings bemerkbar ist, verursacht er eine extreme Widerstand-
zunahme und führt in kurzer Zeit zum Einbruch der Zellleistung.
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8 Diskussion
In der vorliegenden Arbeit wurde die im Forschungszentrum Jülicher hergestellte Festoxid-Brennstoffzelle
mit einer LSCF(La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode hinsichtlich Degradationsmechanismen charakterisiert,
die im Betrieb von bis zu 10 Jahren auftreten können. Der Fokus lag dabei auf der Bildung von ionisch
schlecht leitendem Strontiumzirkonat an der CGO/YSZ-Grenzfläche und der damit verbundenen Wider-
standzunahme. Sr diffundiert von der Kathode durch die CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriereschicht zum YSZ
(Zr0,84Y0,16O2−δ) Elektrolyten und bildet dort SrZrO3. Das Strontiumzirkonat blockiert die Oxidionenleitung
und führt so zu einem Anstieg des Zellwiderstandes.
Sr-Diffusion in CGO
Abbildung 8.1 zeigt die berechneten Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizienten in CGO. Es sind auch die Litera-
turwerte für den Korngrenz- und den Volumendiffusionskoeffizienten eingetragen. Die Aktivierungsenergie
des Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizienten in CGO beträgt 1 eV, die des Volumendiffusionskoeffizienten 5 eV.
Bei 1.000 ◦C liegt der Diffusionskoeffizient für Korngrenzdiffusion bei etwa 10−12 cm2/s (mit einer Korn-
grenzbreite δ von 1 nm) und ist etwa 7 Größenordnungen größer als der der Volumendiffusion. Bei 600 ◦C
beträgt der Korngrenzdiffusionskoeffizient rund 10−14 cm2/s und ist etwa 15 Größenordnungen größer als
der Volumendiffusionskoeffizient.
Damit ist bei Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C eine Volumendiffusion von Sr in CGO nicht mehr nach-
weisbar, die Diffusion verläuft einzig entlang der Korngrenzen. Bei einer SOFC-Betriebstemperatur von
Abbildung 8.1: Sr-Diffusionskoeffizient in Ce0,8Gd0,2O2−δ. Berechnete Werte des Korngrenz-
diffusionskoeffizienten sowie Literaturwerte des Korngrenz- und der des Volumendiffusionskoeffizienten.
Die Korngrenzbreite δ wurde mit 1 nm abgeschätzt [137, 138], siehe Abschnitt 4.2. Die angepassten
Aktivierungsenergien sind eingetragen. Literaturwerte für Korngrenzdiffusion sind aus [129] und die der
Volumendiffusion aus [19,85,129,130] entnommen.
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700 ◦C beträgt die charakteristische Diffusionslänge der Korngrenzdiffusion in 1 h etwa 1 µm. Damit ist
schon nach 1 h Betrieb der SOFC bei 700 ◦C Sr von der Kathode durch die CGO-Schicht zum Elektrolyten
gelangt.
Für die Menge an Sr, die die CGO/YSZ-Grenzfläche erreicht, ist allerdings der Anteil der schnellen Diffu-
sionspfaden in der CGO-Schicht entscheidend. Das heißt, je mehr Korngrenzen oder Poren in der CGO-
Schicht vorhanden sind, desto mehr Sr erreicht die CGO/YSZ-Grenzfläche und steht damit für eine SrZrO3-
Bildung zur Verfügung. Um den Sr-Transport zu verringern, kann zum einen die SOFC-Betriebstemperatur
verringert werden. Zum anderen verringert eine dicke CGO-Schicht, die möglichst dicht ist, und damit einen
geringen Anteil an schnellen Diffusionspfaden aufweist, ebenfalls den Transport von Sr.
Für Korngrenzdiffusion von Kationen in Keramiken bei Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C sind kaum
Daten publiziert [85,128,129,158,166,186]. Von den in den angegebenen Publikationen charakterisierten
Systemen zeigt die Sr-Diffusion in CGO den größten Korngrenzdiffusionskoeffizienten und die geringste
Aktivierungsenergie. Diese Daten deuten darauf hin, dass in einer SOFC mit einer LSCF-Kathode und einer
CGO-Barriereschicht im Vergleich zwischen La und Sr, Sr den größeren Korngrenzdiffussionskoeffizienten
aufweist. Das bedeutet, dass Sr häufiger als La an der CGO/YSZ-Grenzfläche vorzufinden ist.
Widerstandzunahme durch Strontiumzirkonatbildung
Der Widerstand der SOFC nimmt mit der Bildung von SrZrO3 auf der CGO/YSZ-Grenzfläche zu. Die
Modellierung hat ergeben, dass die Zunahme des Widerstandes unterhalb einer Querschnittbedeckung
der CGO/YSZ-Grenzfläche mit SrZrO3 von 95 % kaum nachweisbar ist. Bei dieser Querschnittbedeckung
ist der Widerstand des CGO/SrZrO3/YSZ-Schichtverbundes 10 % größer im Vergleich zu dem Fall, wenn
kein SrZrO3 vorhanden ist. Ab diesem Punkt nimmt der Widerstand sehr schnell zu und die Zellleistung
bricht nach relativ kurzer Zeit zusammen. Ab diesem Zeitpunkt ist ein weiterer Betrieb der Zelle nicht mehr
sinnvoll. Daher wurde der Zeitpunkt, bei dem der Querschnitt zu 95 % mit SrZrO3 bedeckt ist, als maximale
Betriebszeit der SOFC identifiziert.
Dieser Schwellenwert der 95-prozentigen Querschnittbedeckung ist unabhängig von den geometrischen
Parametern in den folgenden Wertebereichen: CGO-Schichtdicken von 1 - 10 µm, YSZ-Schichtdicken von
1 - 12 µm und CGO-Korngrößen von 0,1 - 10 µm, und für Temperaturen im Bereich von 600 - 800 ◦C.
Das heißt, unabhängig davon, wie die Geometrie der SOFC ist (innerhalb der genannten Grenzen), ist die
maximale Betriebszeit erst erreicht, wenn 95 % der CGO/YSZ-Grenzfläche mit SrZrO3 bedeckt ist. Auf der
anderen Seite bedeutet dies aber auch, dass kein Einfluss der SrZrO3-Bildung auf den Zellwiderstand für
einen langen Zeitraum vorhanden ist.
Die maximale Betriebszeit verlängert sich mit sinkender Temperatur, zunehmender CGO-Schichtdicke und
CGO-Korngröße. Wird die Temperatur im Bereich von 600 - 800 ◦C um 50 ◦C verringert, verdoppelt sich
die Zeit, bis der Widerstand um einen bestimmten Anteil zunimmt (verursacht durch einen geringeren Sr-
Korngrenzdiffusionskoeffizienten). Außerdem verlangsamen dicke CGO-Schichten und große CGO-Körner
die Degradation aufgrund von SrZrO3-Ausscheidungen.
Um die maximale Betriebszeit zu ermitteln, muss zum einen der Sr-Fluss durch die CGO-Schicht und
zum anderen die Kinetik der SrZrO3-Bildung an der CGO/YSZ-Grenzfläche abgeschätzt werden. Der Sr-
Fluss hängt neben den geometrischen Parametern vom Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient und vom Sr-
Konzentrationsunterschied in der CGO-Schicht ab.
Der Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient δDKorngr wurde in Kapitel 6 anhand von Modellproben bestimmt. Die
CGO-Schichten der SOFC sind ähnlich zu denen der Modellproben präpariert, weisen allerdings eine an-
dere Kristallinität als die Modellproben auf. Die Korngrenzbreite δ ist ein Maß für den Anteil der schnellen
Diffusionspfade. Da diese Größe experimentell nicht zugängig ist, wurde angenommen, dass die CGO-
Schichten der SOFC dieselbe Korngrenzbreite δ wie die Modellproben aufweisen. Der Sr-Konzentrations-
unterschied in der CGO-Schicht wurde anhand der Diffusionsmessungen in Kapitel 6 abgeschätzt. Die
Kinetik der SrZrO3-Bildung wurde im Modell vernachlässigt. Das heißt, es wurde angenommen, dass das
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Sr an der CGO/YSZ-Grenzfläche instantan zu SrZrO3 umgesetzt wird.
Unter diesen drei Annahmen wurden maximale Betriebszeiten ermittelt, die kürzer sind, als die Betriebs-
zeiten, die in Experimenten schon nachgewiesen wurden. Für derartige SOFCs ist ein Betrieb bei 800 ◦C
für 1,7 Jahre (15.144 h) und bei 700 ◦C von derzeit 7,3 Jahren (61.000 h im September 2014) ohne eine
beschleunigte Degradation nachgewiesen [14]. Daher müssen die Annahmen abgeändert werden. Wird
die SrZrO3-Bildungskinetik weiterhin als vernachlässigbar angesehen, muss das Produkt aus der Korn-
grenzbreite δ, dem Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizienten DKorngr und dem Sr-Konzentrationsunterschied in
der CGO-Schicht ∆cSr ,CGO einen Faktor von mindestens 5 geringer sein als zuvor angenommen, damit die
nachgewiesenen Betriebszeiten reproduziert werden können. Dieser Faktor liegt durchaus im Bereich der
Unsicherheit des Produkts der drei Größen.
Die Abschätzung der SrZrO3-Bildungskinetik ist mit den gegebenen Literaturwerten schwierig. Es sind
kaum Daten vorhanden, die eine vergleichbare Festkörperreaktion beschreiben. Die Literaturdaten in
[195–197] für die Kalizinierung verschiedener Erdalkalimetallkarbonate mit Zirkoniumdioxid unter Bildung
des entsprechenden Erdalkalimetallzirkonats sind schwer auf den vorliegenden Fall übertragbar. Hier
wurden Pulver mit einer Partikelgröße zwischen 80 nm - 15 µm verwendet. Die Extrapolation der Daten
für Temperaturen von 800 und 700 ◦C ergibt, dass 50 % der Edukte nach 0,5 - 4 Jahren, beziehungswei-
se nach 10 - 100 Jahren in das entsprechende Produkt umgewandelt werden. Der vollständige Umsatz
dauert dementsprechend länger, wobei der zeitliche Umsatz in dieser späten Phase allerdings wesentlich
langsamer als linear verläuft.
Die große Spannbreite dieser Literaturwerte und die Unsicherheit durch die Extrapolation zu den
geringen Temperaturen erschweren die Übertragung dieser Literaturdaten auf den vorliegenden Fall. Bei
den in dieser Literatur verwendeten großen Partikeln wird die Diffusion der Kationen wiederum eine große
Rolle spielen. Dadurch entsprechen diese Literaturdaten auch wiederum einer Kopplung aus Diffusion und
eigentlicher Bildungskinetik.
Wird trotz der genannten Unsicherheiten die SrZrO3-Bildungskinetik vernachlässigt, der Korngrenz-
diffusionskoeffizient δDKorngr gemäß der Werte aus Kapitel 6 abgeschätzt und für den Sr-Konzentrations-
unterschied in der CGO-Schicht ∆cSr ,CGO ein Wert von 10−6 mol/cm3 angenommen, so beträgt die
maximale Laufzeit bei 800 ◦C 4 Jahre, bei 700 ◦C 14 Jahre und bei 600 ◦C 30 Jahre. Wie in der Einleitung
(Seite 2) beschrieben, ist für die stationäre Anwendung ein Betrieb eines SOFC-Systems von mindestens
10 Jahren gefordert. Bei 800 ◦C können die geforderten 10 Jahre Betriebszeit aufgrund der SrZrO3-Bildung
damit nicht für derartige Zellgeometrien umgesetzt werden. Bei 700 ◦C ist eine Betriebszeit von 10 Jahren
nicht durch eine SrZrO3-Bildung limitiert und daher prinzipiell möglich. Bei 600 ◦C hat die SrZrO3-Bildung
in 10 Betriebsjahren unter diesen Bedingungen keinen Einfluss auf die Zellleistung.
Elektrochemische Degradation der SOFC
In der elektrochemischen Charakterisierung der SOFCs in Alterungsexperimenten von bis zu 1.600 h
wurden drei Zelltypen charakterisiert, die sich in der Präparation der CGO-Schicht unterscheiden. Zwei Zell-
typen weisen eine dichte CGO-Schicht auf, die durch Magnetronsputtern und Elektronenstrahlverdampf-
ten abgeschieden wurde. Die CGO-Schicht des dritten Zelltyps ist porös und wurde über Siebdruck auf-
gebracht. Die elektrochemischen Messungen zeigten starke Schwankungen von etwa 40 % untereinan-
der und erreichten nur maximal 70 % der Literaturwerte. Die offene Zellspannung war allerdings für alle
Zellen vergleichbar und betrug rund 1,08 V (900 ◦C, p(O2) = 1, p(H2) = 0,97). Diese Schwankungen und
die generell schlechtere Leistung könnten auf eine unzureichende elektronische Kontaktierung der Proben
zurückzuführen sein. Außerdem könnten Inhomogenitäten der relativ kleinen Kathodenflächen von 0,5 cm2
zu Ungenauigkeiten in der Berechnung der aktiven Fläche führen und damit eine Abweichung zu flächen-
bezogenen Literaturwerten hervorrufen.
Daher können die absoluten Größen (Leistung, Stromstärke, Widerstand) nicht als Vergleichswerte
herangezogen werden. Vielmehr können nur die relativen Änderungen verglichen werden. Der mittels
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Impedanzspektroskopie bestimmte ohmsche Widerstand unterliegt ebenfalls den genannten Unsicher-
heiten. Der Polarisationswiderstand ist allerdings nicht fehlerbehaftet und kann direkt verglichen werden.
Ersatzschaltbild und Polarisationswiderstand
Mittels Impedanzspektroskopie wurde durch Variation der Partialdrücke und der Temperatur ein Ersatz-
schaltbild aus vier Prozessen aufgestellt. Dieses Ersatzschaltbild beschreibt die drei Probentypen glei-
chermaßen. Es konnten drei Prozesse identifiziert werden, die eine starke Variation mit dem Sauerstoff-
partialdruck aufweisen, und daher einem Kathodenprozess zugeschrieben werden. Diese entsprechen der
Sauerstoffreduktion (Prozess Z1K ) und der Mischleitung von Oxidionen und Elektronen im Kathodenmate-
rial LSCF (Prozess Z2K ). Für Sauerstoffpartialdrücke kleiner 10 % wird die Kinetik darüber hinaus durch die
Sauerstoffdiffusion in der Kathode beeinflusst (Prozess Z3K ). Ein Prozess konnte der Wasserstoffdiffusion
in der Anode zugeordnet werden (Prozess Z2A).
Für die Zellen mit einer siebgedruckten CGO-Schicht (wie in der vorliegenden Arbeit) konnten Leonide et
al. [116,117,122] und Endler-Schuck et al. [118–120] bis zu fünf Prozesse identifizieren. Dabei wurden drei
Prozesse der Anode und zwei Prozesse der Kathode zugeordnet. Diese drei Anodenprozesse konnten in
der vorliegenden Arbeit nicht festgestellt werden. Das könnte daran liegen, dass Leonide et al. überwiegend
hohe Wasserdampfpartialdrücke von 65 % (vorliegende Arbeit 3 %) verwendeten und außerdem Zellen mit
einer dreimal so dicken Anode im Vergleich zu den Zellen der vorliegenden Arbeit charakterisierten. Bei
gleichen Bedingungen ist der Polarisationswiderstand bei Leonide et al. vergleichbar mit den Ergebnissen
der vorliegenden Arbeit.
Zu Anfang des Zellbetriebs lag der Polarisationswiderstand der Proben in der vorliegenden Arbeit bei 0,07
- 0,15 Ωcm2 (900 ◦C, p(H2) = 0,97, p(O2) = 1/0,21, 0,9 V). Der Kathodenprozess Z1K entsprach etwa 35 %
des Polarisationswiderstandes. Der Prozess Z2, der sich aus dem Kathodenprozess Z2K und dem Anoden-
prozess Z2A zusammensetzt, betrug etwa 65 %. Damit macht die Kathode am Anfang des Zellbetriebs
mindestens 35 % des Polarisationswiderstandes aus.
Diese Anteile am Polarisationswiderstand werden von Leonide et al. [116, 117, 122] und Endler-Schuck et
al. [118–120] nicht bestätigt. Bei Endler-Schuck et al. beträgt der Anteil der Kathode bei 900 ◦C nur 10 %.
Dies kann allerdings wiederum an der dreimal dickeren Anode und an den anderen Betriebsbedingungen
liegen.
Es konnte nachgewiesen werden, dass eine Verringerung des Partialdrucks die Impedanz des jeweiligen
Prozesses erhöht (bei gleichbleibender Spannung). Dieser Einfluss des Partialdrucks sinkt allerdings mit
abnehmender Temperatur. Dies wird durch die geringere Stromstärke bei einer geringeren Temperatur bei
gleicher Spannung verursacht, wodurch die Umsatzrate geringer ist und erst bei geringen Partialdrücken
Diffusionsüberspannungen auftreten. Im Umkehrschluss bedeutet dies aber auch, dass bei niedrigeren
Temperaturen der Betrieb bei einem geringeren Partialdruck ohne Leistungseinbußen möglich ist. So ist
zum Beispiel bei 700 ◦C die Leistung vergleichbar bei einem Sauerstoffpartialdruck von 1 und 0,25, bei
900 ◦C unterscheidet sich die Stromstärke aber um etwa 20 % (siehe Seite 56).
Neben dem Polarisationswiderstand zeigt auch der ohmsche Widerstand eine Abhängigkeit vom Sauerstoff-
partialdruck (siehe Seite 54). Dies könnte auf eine Veränderung des Kathodenmaterials LSCF hinweisen,
in dem Sauerstoff ausgebaut wird und sich dadurch die Leitfähigkeit verschlechtert.
Degradation
Die Zellen wurden unter verschiedenen nicht konstanten Bedingungen bis zu 1.600 h betrieben. Überwie-
gend betrug die Temperatur 900 ◦C, die Strombelastung 0,1 - 1,6 A/cm2, der Sauerstoffpartialdruck 0,21
- 1 und der Wasserstoffpartialdruck 0,97 (Rest Wasserdampf). Bei allen Proben erhöhte sich die Strom-
stärke in den ersten 100 Betriebsstunden. In dieser Phase sintert die Anode noch etwas, wodurch sich die
Leistung verbessert [182,183].
Die Zelle mit gesputterter CGO-Schicht (S-1) und die Zelle mit siebgedruckter CGO-Schicht (SD-1) zeigten
beide einen Spannungsrückgang von 5 %/1.000 h (bei 900 ◦C, 0,5 A/cm2). Die Zelle mit elektronenstrahl-
118
verdampfter CGO-Schicht (EB-1) zeigt einen stärkeren Spannungsrückgang von 12 %/1.000 h. Zelle EB-1
wurde im Vergleich zu den anderen beiden Zellen im Mittel bei höheren Stromdichten und teilweise bei
geringeren Partialdrücken betrieben (siehe Seite 128). Anhand dieser Ergebnisse kann darauf geschlos-
sen werden, dass eine höhere Stromdichte und ein geringerer Sauerstoff- oder Wasserstoffpartialdruck zu
einer stärkeren Degradation führen.
Für die Zellen mit gesputterter CGO-Schicht haben Tietz et al. einen Spannungsrückgang von 1 %/1.000 h
bei einem konstanten Zellbetrieb mit 0,5 A/cm2 bei 750 ◦C festgestellt [17]. Für denselben Zellentyp haben
Jordan et al. einen Spannungsrückgang von 5 %/1.000 h bei ebenfalls konstanten Bedingungen 0,8 A/cm2
bei 700 ◦C festgestellt [25]. Für die Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht haben Mai et al. einen Span-
nungsrückgang von 1 %/1.000 h bei einem konstanten Betrieb bei 0,6 A/cm2 und 800 ◦C, festgestellt [82]
(alle drei bei p(O2) = 0,21 und p(H2) = 0,97). Unter der Beachtung, dass diese Spannungsänderungen bei
0,5 - 0,8 A/cm2, sowie 700 - 800 ◦C gegeben sind, ist die in dieser Arbeit bestimmte Spannungsänderung
von 5 %/1.000 h bei 0,5 A/cm2 und 900 ◦C der Zellen mit gesputterter sowie elektronenstrahlverdampfter
CGO-Schicht vergleichbar mit denen von Tietz, Jordan und Mai.
Obwohl die Spannungsänderung der Zellen mit gesputterter (S-1) und elektronenstrahlverdampfter CGO-
Schicht (EB-1) in der vorliegenden Arbeit unterschiedlich ist (5 %/1.000 h, 12 %/1.000 h), sind die Ände-
rungen der einzelnen Widerstände vergleichbar. Der ohmsche Widerstand und der Polarisationswiderstand
nahmen jeweils um denselben Anteil von 60 %/1.000 h zu. Es ist ein deutlicher Unterschied zwischen den
Änderungen der Polarisationswiderstände von Prozess Z1K und Z2 festzustellen. Prozess Z1K nimmt jeweils
viermal so stark wie Prozess Z2 zu (S-1: Z1K 100 %/1.000 h, Z2 25 %/1.000 h; EB-1: Z1K 140 %/1.000 h,
Z2 30 %/1.000 h). Demnach wird die Degradation des Polarisationswiderstandes bei den Zellen mit gesput-
terter und elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht durch die Verschlechterung der Sauerstoffreduktion
in der Kathode dominiert.
Endler-Schuck et al. haben einen anderen Verlauf der Widerstände festgestellt [118–120]. Für Zellen
mit siebgedruckter CGO-Schicht wurde bei 900 ◦C für den ohmschen Widerstand eine Zunahme von
17 %/1.000 h festgestellt (p(O2) = 0,21, Anodengas CO/CO2 = 0,5/0,5, offene Zellspannung). Der Pola-
risationswiderstand blieb für die Betriebszeit von 1.500 h konstant. Bei Endler-Schuck et al. wurden die
Zellen ohne Dauerstrombelastung gealtert. Daher kann abgeleitet werden, dass die in der vorliegenden
Arbeit teilweise starke Strombelastung für die Unterschiede zwischen den Ergebnissen verantwortlich ist.
Ist dies der Fall, so wird vor allem die Änderungen des Polarisationswiderstands durch eine Strombelastung
erhöht.
SrZrO3-Bildung
In der vorliegenden Arbeit wurde keine chemische Nachcharakterisierung der betriebenen Zellen vorge-
nommen. Optisch war eine Veränderung der Kathodenoberfläche festzustellen, die auf eine Fremdpha-
senbildung hindeuten kann. In REM-Aufnahmen der Querschnitte der gealterten Zelle mit siebgedruckter
CGO-Schicht waren keine Veränderungen erkennbar, die auf eine SrZrO3-Bildung schließen lassen. Die
Absolutwerte der ohmschen Widerstände konnten nicht reproduzierbar bestimmt werden. Daher ist auch
keine Aussage bezüglich eines Einflusses einer SrZrO3-Bildung auf den Zellwiderstand anhand der elek-
trochemischen Ergebnisse möglich.
Becker et al. weisen für die Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht eine größere Zunahme des ohmschen
Widerstandes nach, als für die Zelle mit gesputterter CGO-Schicht [82, 121]. Es wird behauptet, dass dies
durch eine fortwährende Bildung von SrZrO3 in den Zellen mit siebgedruckter CGO-Schicht verursacht wird.
Diese These wird allerdings nicht durch eine chemische oder mikroskopische Nachuntersuchung überprüft.





In der vorliegenden Arbeit wurden die im Forschungszentrum Jülich hergestellten Festoxid-Brennstoffzellen
mit einer LSCF (La0,58Sr0,4Co0,2Fe0,8O3−δ) Kathode im Hinblick auf ihr Degradationsverhalten charakteri-
siert. Der Fokus lag dabei auf der Bildung von ionisch schlecht leitenden Strontiumzirkonat auf dem Elektro-
lyten und der damit verbundenen Widerstandszunahme. Die Bildung von SrZrO3 wird durch die Einführung
einer CGO (Ce0,8Gd0,2O2−δ) Barriereschicht zwischen der LSCF-Kathode und dem YSZ (Zr0,84Y0,16O2−δ)
Elektrolyten minimiert. Dennoch kann Sr entlang der Korngrenzen durch die CGO-Schicht zum Elektrolyten
diffundieren und dort SrZrO3 bilden.
In Diffusionsexperimenten an Modellproben, bestehend aus CGO-Schichten mit verschiedenen Korn-
größen und damit verschiedenen Anteilen an Korngrenzen, wurde der Korngrenzdiffusionskoeffizient von Sr
in CGO für Temperaturen von 500 - 800 ◦C bestimmt. Es wurde ein Modell aufgestellt, mit der eine Wider-
standerhöhung durch die Bildung von SrZrO3 auf dem Elektrolyten abgeschätzt wird. Des Weiteren wurden
die im Forschungszentrum Jülich hergestellten SOFCs für eine Betriebszeit von 1.600 h elektrochemisch
charakterisiert.
Sr-Diffusion in CGO-Schichten
Bezüglich der Sr-Diffusion in CGO wurden folgende Zusammenhänge abgeleitet:
• Die Aktivierungsenergie für die Korngrenzdiffusion von Sr in CGO beträgt 1 eV, die der Volumen-
diffusion 5 eV.
• Der Sr-Korngrenzdiffusionskoeffizient in CGO beträgt bei 1.000 ◦C rund 10−12 cm2/s (mit einer Korn-
grenzbreite δ von 1 nm) und ist 7 Größenordnungen größer als der Volumendiffusionskoeffizient, bei
600 ◦C beträgt er rund 10−14 cm2/s und ist 15 Größenordnungen größer.
• Für Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C findet keine nachweisbare Diffusion von Sr im CGO-
Volumen statt.
• Damit ist für Temperaturen unterhalb von 1.000 ◦C der Anteil der Korngrenzen im CGO maßgeblich
entscheidend für die Menge an Sr, die durch eine CGO-Schicht diffundiert.
In der vorliegenden Arbeit wurden erstmals Kationenkorngrenzdiffusionskoeffizienten in Keramiken für
Temperaturen unterhalb von 800 ◦C ermittelt. Der Korngrenzdiffusionskoeffizient von Sr in CGO ist im Ver-
gleich zu anderen Kationen am größten und weist zudem die geringste Aktivierungsenergie auf [85, 128,
129,158,166,186]. Für den Betrieb der SOFC kann daher abgeleitet werden, dass von der LSCF-Kathode
Sr schneller als La durch die CGO-Schicht diffundiert. Damit ist für die SOFC SrZrO3 die am häufigsten




Für die Widerstandzunahme der SOFC aufgrund einer SrZrO3-Bildung auf dem Elektrolyten wurden mittels
Modellierung folgende Eigenschaften festgestellt:
• Eine Widerstandzunahme aufgrund einer SrZrO3-Bildung an der CGO/YSZ-Grenzfläche ist erst ab
einer Querschnittbedeckung mit SrZrO3 von rund 95 % vorhanden. Bei dieser Bedeckung beträgt die
Widerstandzunahme etwa 10 %. Ab diesem Zeitpunkt nimmt der Widerstand sehr schnell zu und führt
nach kurzer Zeit zu einem Einbruch der Zellleistung.
• Mit den in Kapitel 6 bestimmten Diffusionkoeffizienten und unter der Annahme, dass der Sr-Konzen-
trationsunterschied in der CGO-Schicht ∆cSr ,CGO 10−6 mol/cm3 beträgt, und die Kinetik der SrZrO3-
Bildung vernachlässigbar ist, gilt:
Bei 800 ◦C ist ein Betrieb für die geforderten 10 Jahre aufgrund der SrZrO3-Bildung nicht möglich. Bei
600 ◦C wird der Betrieb für 10 Jahre nicht durch eine SrZrO3-Bildung limitiert. Bei 700 ◦C beträgt die
maximale Betriebszeit etwa 14 Jahre. Der Betrieb einer SOFC bei 700 ◦C ist daher für über 10 Jahre
ohne eine beschleunigte Degradation durch die Bildung von SrZrO3 möglich.
• Die maximale Betriebszeit aufgrund einer SrZrO3-Bildung kann durch eine Verringerung der Tempe-
ratur, sowie einer Vergrößerung der CGO-Schichtdicke und der CGO-Korngröße verlängert werden.
• Bei Temperaturen von 800 - 600 ◦C verdoppelt sich die maximale SOFC-Betriebszeit aufgrund von
SrZrO3-Ausscheidungen, wenn die Temperatur um 50 ◦C verringert wird.
Die Bildung von SrZrO3 stellt einen Degradationsmechanismus der SOFC dar, der erst bei langen Betriebs-
zeiten nachweisbar ist. Sobald er allerdings bemerkbar ist, verursacht er eine extreme Widerstandzunahme
und führt in kurzer Zeit zum Versagen der Zelle.
Elektrochemische Degradation
Es wurden drei Zelltypen, deren CGO-Schicht durch Magnetronsputtern, Elektronenstrahlverdampfen und
Siebdruck aufgebracht wurde, elektrochemisch charakterisiert. Es wurden folgende Beziehungen identifi-
ziert:
• Das elektrochemische Verhalten der drei Zelltypen kann durch ein Ersatzschaltbild bestehend aus
vier Prozessen beschrieben werden. Dabei werden drei Prozesse der Kathode und einer der Anode
zugeschrieben. Die Kathode macht mindestens 35 % des Polarisationswiderstandes aus.
• Für die Zellen mit dichten CGO-Schichten nimmt der ohmsche Widerstand sowie der Polarisations-
widerstand zu gleichen Anteilen zu.
• Die Zunahme des Polarisationswiderstandes wird von der Degradation der Kathode dominiert.
• Der Betrieb bei geringen Stromdichten sowie hohen Partialdrücken von Sauerstoff auf der Kathode
und Wasserstoff auf der Anode verringert die Degradation.
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Fazit
Die Resultate der vorliegenden Arbeit verdeutlichen die Notwendigkeit sowohl von Langzeitexperimenten
unter realen Bedingungen als auch von Modellexperimenten. Im Hinblick auf Degradationsphänomene, die
sich erst nach langen Zeiten auf die Betriebseigenschaften auswirken, sind Modellexperimente unumgäng-
lich. Hier können einzelne Effekte separiert und in kürzeren Zeiten charakterisiert werden. Mit entsprechen-
den Modellen können dann die Eigenschaften für längere Betriebszeiten vorhergesagt werden. Dennoch
sind Studien unter realen Bedingungen notwendig um die erforderlichen Parameter zu ermitteln, die ander-
weitig eventuell schwer abschätzbar sind.
Um den Titel der vorliegenden Arbeit aufzugreifen, ist die Sr-Diffusion in der CGO-Schicht und die dadurch
verursachte Strontiumzirkonatbildung an der CGO/YSZ-Grenzfläche ein Degradationsmechanismus der
SOFC, der derzeit nicht verhindert werden kann. Es sind keine alternativen Kathoden- oder Elektrolytwerk-
stoffe bekannt, die vergleichbare Eigenschaften wie das zurzeit verwendete LSCF und YSZ aufweisen und
zudem stabiler gegenüber Fremdphasenbildung sind. Die Sr-Diffusion durch die CGO-Schicht und damit
auch die SrZrO3-Bildung kann allerdings durch die Präparation der Zelle sowie durch eine Verringerung der
Betriebstemperatur minimiert werden. So verlängert eine dickere CGO-Schicht mit größeren CGO-Körnern
die maximale SOFC-Betriebszeit direkt linear.
Bei Zellgeometrien, wie sie derzeit verwendet werden, kann leider nur mit einer gewissen Unsicherheit
vorhergesagt werden, dass ein Betrieb bei 800 ◦C wahrscheinlich aufgrund der SrZrO3-Bildung nicht für
10 Jahre möglich sein wird. Aufgrund der wesentlich langsameren Sr-Diffusion wird die SrZrO3-Bildung
bei 600 ◦C den SOFC-Betrieb in 10 Jahren nicht beeinflussen. Bei 700 ◦ wird ein Betrieb für 10 Jahre





A Herleitung Widerstand eines Punktkontakts
Zwei leitende Bereiche seien durch eine Barriere unterbrochen, die nur an einem schmalen Bereich für
den Strom durchlässig ist. Diese enge Durchlassstelle kann als Punktkontakt angesehen werden. Dieser
entspricht einer punktförmigen Stromquelle (Stromsenke), von der sich die Strombahnen radialsymmetrisch
ausdehnen (auf die die Strombahnen radialsymmetrisch zulaufen). Die Äuqipotentialflächen sind konzen-
trische Halbkugeln. Abbildung A.1 zeigt einen Punktkontakt der Breite b. Im Folgenden wird der Widerstand
solch eines Punktkontaktes hergeleitet.
Dicke Leiterschicht















Im Falle des Punktkontaktes wird der Widerstand zwischen dem Zentrum einer Kugel und der Oberfläche
einer Halbkugel berechnet. Der differentielle Widerstand dR einer infinitesimal dünnen Halbkugelschale der







Abbildung A.1: Punktkontakt; die Breite der stromführenden Lücke sei b; die Punktkontakte haben einen
Abstand d ; die gestrichelten Linien sind die konzentrischen Äquipotentialflächen.
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Anhang
Die Punktkontakte seien entlang einer Grenzschicht im Abstand d verteilt. Die Halbkugeln der Äquipoten-
tialflächen berühren sich dann ab einem Radius x = d/2. Der Gesamtwiderstand eines solchen Punkt-













Insgesamt seien über die Grenzfläche N Punktkontakte verteilt. Dann ist der Gesamtwiderstand eine













Der Gesamtwiderstand einer Parallelschaltung von N Punktkontakten mit einer Breite b und einem Abstand














Ist die Leiterdicke geringer als der halbe Abstand der Punktkontakte d/2, so muss bei der Integration
von Gleichung (A.3) die obere Integrationsgrenze verringert werden. Für die in Kapitel 4.3 behandelte






) KYSZ = d2lYSZ (A.7)










































































B. Referenzmessung zur Impedanzspektroskopie
B Referenzmessung zur Impedanzspektroskopie
In den Impedanzspektren der charakterisierten SOFCs ist ab einer Frequenz von 10 kHz ein Einfluss der
Kabel, beziehungsweise des Probenhalters vorhanden. Daher wurden die Messdaten um Referenzdaten
korrigiert.
Die Referenzmessung wurde mit kurzgeschlossenen Elektroden bei 900 ◦C vorgenommen. Dazu wurden
die Pt-Netze (ohne eine dazwischenliegende Probe) aufeinander gedrückt. Die Messdaten wurden um
diese Referenzmessung korrigiert. Das heißt, der Imaginärteil und der Realteil der Impedanz der Referenz-
messung wurde jeweils bei der entsprechenden Frequenz von den Messdaten subtrahiert.
Abbildung B.1 zeigt eine SOFC-Messung, die Referenzdaten und die korrigierten Messdaten in verschie-
denen Darstellungen. Ab etwa 10 kHz ist der Einfluss der Peripherie erkennbar. Ab circa 6 ·105 Hz sind die
Messdaten mit der Referenz identisch (siehe Abb. B.1b) und c)). Das heißt hier beschreiben die Messdaten
keine Eigenschaften der zu charakterisierenden Probe, sondern nur die Peripherie. Die korrigierten Daten
haben nicht nur einen kleineren Vorwiderstand (Abb. B.1d)), sondern der Verlauf ist vor allem bei Frequen-
zen oberhalb von 100 Hz verändert (Abb. B.1e)). So erscheinen Prozesse, deren Scheitelpunktsfrequenz




Abbildung B.1: Referenzmessung der Impedanzspektroskopie; Gezeigt sind Daten der Referenzmessung,





Im Folgenden sind die Daten der Langzeitmessung der SOFCs mit verschieden präparierten CGO-
Schichten aufgeführt. Während der Betriebszeit von bis zu 1.600 h wurde fortwährend die Temperatur,
die eingestellten Flussströme von Kathoden- und Anodengas (Luft, O2, H2, N2), die Spannung sowie die
Stromdichte aufgenommen. Aus den Gasflüssen wurde der Partialdruck von Sauerstoff auf der Kathode
und von Wasserstoff auf der Anode berechnet.
C.1 Gesputterte CGO-Schicht, Zelle S-1
Die Zelle S-1 mit gesputterter CGO-Schicht wurde für 700 h betrieben. Während des gesamten Betriebs
betrug die Temperatur 900 ◦C, die Stromdichte 0,1 A/cm2, der Sauerstoffpartialdruck auf der Kathode 1 und
der Wasserstoffpartialdruck auf der Anode 0,97. Abbildung C.1 zeigt den Verlauf der Spannung.
Abbildung C.1: Datenüberwachung Zelle S-1 mit gesputterter CGO-Schicht.
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C. Datenünerwachung SOFC-Betrieb
C.2 Elektronenstrahlverdampfte CGO-Schicht, Zelle EB-1
• 316 h: Runter- und Hochfahren wegen Laborumbau
• 336 h: Runter- und Hochfahren wegen schlechter Kontaktierung






Abbildung C.2: Datenüberwachung Zelle EB-1 mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht.
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C.3 Siebgedruckte CGO-Schicht, Zelle SD-1






Abbildung C.3: Datenüberwachung Zelle SD-1 mit siebgedruckter CGO-Schicht.
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D. Kennwerte der SOFC-Degradation
D Kennwerte der SOFC-Degradation
D.1 Gesputterte CGO-Schicht, Zelle S-1
Tabelle D.1: Veränderung der Kennwerte der Zelle S-1 mit gesputterter CGO-Schicht
Größe Einheit Zeitpunkt [h] Wert Veränderungt0 tEnde W0 WEnde in 1.000 h
U [V] 110 618 0,908 0,887 - 5 %
ASR aus U-I [Ω cm2] 110 618 0,248 0,326 60 %
ASR aus EIS [Ω cm2] 312 581 0,257 0,297 60 %
R0 [Ω cm2] 312 581 0,204 0,236 60 %
RPol [Ω cm2] 312 581 0,053 0,061 55 %
Z2 [Ω cm2] 312 581 0,031 0,033 25 %
Z1K [Ω cm2] 312 581 0,022 0,028 100 %
D.2 Elektronenstrahlverdampfte CGO-Schicht, Zelle EB-1
Tabelle D.2: Veränderung der Kennwerte der Zelle EB-1 mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht bei
p(O2) = 0,21
Größe Einheit Zeitpunkt [h] Wert Veränderungt0 tEnde W0 WEnde in 1.000 h
U [V] 306 444 0,892 0,824 - 55 %
U [V] 444 1598 0,824 0,700 - 13 %
ASR aus U-I [Ω cm2] 444 1598 0,382 0,633 55 %
ASR aus EIS [Ω cm2] 446 1598 0,358 0,580 55 %
R0 [Ω cm2] 446 1598 0,290 0,472 55 %
RPol [Ω cm2] 446 1598 0,068 0,108 50 %
Z2 [Ω cm2] 446 1598 0,044 0,057 25 %
Z1K [Ω cm2] 446 1598 0,024 0,051 100 %
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Tabelle D.3: Veränderung der Kennwerte der Zelle EB-1 mit elektronenstrahlverdampfter CGO-Schicht bei
p(O2) = 1
Größe Einheit Zeitpunkt [h] Wert Veränderungt0 tEnde W0 WEnde in 1.000 h
U [V] 451 1576 0,874 0,756 - 12 %
ASR aus U-I [Ω cm2] 451 1576 0,355 0,570 + 55 %
ASR aus EIS [Ω cm2] 468 1575 0,338 0,561 + 60 %
R0 [Ω cm2] 468 1575 0,283 0,466 + 60 %
RPol [Ω cm2] 468 1575 0,055 0,095 + 65 %
Z2 [Ω cm2] 468 1575 0,037 0,049 + 30 %
Z1K [Ω cm2] 468 1575 0,018 0,046 + 140 %
D.3 Siebgedruckte CGO-Schicht, Zelle SD-1
Tabelle D.4: Veränderung der Kennwerte der Zelle SD-1 mit siebgedruckter CGO-Schicht
Größe Einheit Zeitpunkt [h] Wert Veränderungt0 tEnde W0 WEnde in 1.000 h
U [V] 159 1341 0,938 0,884 - 5 %
ASR aus U-I [Ω cm2] 159 1341 0,216 0,291 30 %
ASR aus EIS [Ω cm2] 155 754 0,207 0,250 35 %
R0 [Ω cm2] 155 754 0,137 0,119 - 20 %
RPol [Ω cm2] 155 754 0,070 0,131 145 %
Z2 [Ω cm2] 155 754 0,021 0,017 - 35 %
Z1K [Ω cm2] 155 754 0,049 0,115 220 %
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E. CGO-Korngröße und CGO-Flächenanteil
E CGO-Korngröße und CGO-Flächenanteil
Es wurde die CGO-Korngröße sowie der Anteil der Poren am Querschnitt anhand von REM-Aufnahmen der
Aufsicht (Abbildung E.1) und TEM-Aufnahmen von einem Schnitt parallel zur Probenoberfläche (Abildung
E.2) bestimmt. Die REM-Aufnahmen (Abbildung E.1 und Abbildung E.2a) und b)) stammen von unbe-
handelten Proben. Die Freiräume zwischen den Körnern werden als Poren betrachtet. Die beiden TEM-
Aufnahmen (Abbildung E.2c) und d)) stammen von derselben Probe. An dieser fand ein Diffusionsexperi-
ment statt. Die hellen Bereiche um die CGO-Körner entsprechen Poren.
Es wurden manuell die Flächen der Körner markiert. Die so erhaltenen Flächen sind ebenfalls in den
Abbildung gezeigt. Die Flächen wurden mit dem Bildbearbeitungsprogramm ImageJ quantifiziert. Aus der
Flächenverteilung wurde der Mittelwert sowie die Standardabweichung berechnet. Die Ergebnisse sind in
der Bildunterschrift sowie in Tabelle 6.1 auf Seite 84 aufgelistet.
a) CGO abgeschieden bei 600 ◦C, EK-7: d = 46 nm, fPore = 16 %; d = 51 nm, fPore = 10 %
b) CGO abgeschieden bei 400 ◦C, EK-8: d = 26 nm, fPore = 15 %; d = 36 nm, fPore = 13 %
c) Ohne Substratheizung, EK-9: d = 17 nm, fPore = 17 %; d = 33 nm, fPore = 12 %
Abbildung E.1: Abschätzung der CGO-Korngröße und des Porenanteils; REM-Aufnahmen der Aufsichten
der CGO-Schichten, die auf YSZ-Einkristalle bei verschiedenen Temperaturen abgeschieden wurden, In-








d = 19 nm
Porenanteil:
fPore = 17 %
d = 50 nm
fPore = 8 %
d = 19 nm
fPore = 13 %
d = 18 nm
fPore = 13 %
Abbildung E.2: Abschätzung der CGO-Korngröße und des Porenanteils von Proben, die bei 800 ◦C abge-
schieden wurden (EK-6); a) und b) REM-Aufnahmen der Aufsichten, In-Lens Sekundärelektronendetektor;
c) und d) TEM-Hellfeld-Aufnahmen von Schnitten parallel zur Probenoberfläche, an diesen Proben fand ein
Diffusionsexperiment statt; Außerdem: Manuell eingetragenen Flächen.
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F. Kalibration absolute Sr-Konzentration
F Kalibration absolute Sr-Konzentration
Die absolute Sr-Konzentration in der CGO-Schicht CSr wird über einen Kalibrationsfaktor berechnet. Mittels
Ionenimplantation wird ein Standard von Sr in CGO ermittelt (EATON -Implanter Typ NV3204, Axcelis Tech-
nologies GmbH, Deutschland). Die Probe mit definierter CGO Zusammensetzung (Ce0,8Gd0,2O2−δ) wird
mit einem Sr88-Teilchen-Strahl mit dem konstanten Teilchenfluss φSr von 2 · 1016 at/cm2 bestrahlt. Das so











= 0, 0116 mol/cm3 (F.1)
Dabei ist ∆z = 407 nm die Tiefe des Sputterkraters,
∑
IStCe die Summe der Ce-Signale im Standard und∑
I∗StSr die Summe der Sr-Signale im Standard, gemäß Abbildung F.1. Die Ce-Intensität wird als Referenz
benutzt, da diese innerhalb der Standardprobe konstant sein sollte. Hierbei ist I∗Sr die Summe der Inten-
sitäten von Sr, Y und Zr.
Im Standard wurde eine Sr-Quelle nur mit Sr88 benutzt, in den anderen Proben wird Sr mit seiner na-
türlichen Isotopenverteilung vorkommen. Daher enthält der RSF auch noch den Korrekturfaktor aus dem
Quotienten der Massen von Sr88 und des natürlichen Sr (mSr ,88 = 87,91 u; mSr ,natürl = 87,62 u). In den
weiteren Messungen ist die absolute Sr-Konzentration CSr gegeben durch:




Dabei sind I∗Sr und ICe die gemessenen Intensitäten der jeweiligen Probe in Zähler/s.
Abbildung F.1: Sr-Standard in Ce0,8Gd0,2O2−δ (CGO) zur Bestimmung der absoluten Sr-Konzentration.
Die gezeigte SrO-Intensität ist die Summe aus Sr, Y, und Zr.
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Anhang
G Sr-Diffusionsprofile in CGO
a) CGO @ 800 ◦C, EK-6; 485 ◦C, 250 min b) CGO @ 800 ◦C, EK-6; 566 ◦C, 105 min
c) CGO @ 800 ◦C, EK-5; 580 ◦C, 135 min d) CGO @ 800 ◦C, EK-5; 706 ◦C, 30 min
e) CGO @ 800 ◦C, EK-5; 792 ◦C, 18 min
Abbildung G.1: Diffusionsprofile bei verschiedenen Diffusionstemperaturen von CGO-Schichten, die bei
800 ◦C abgeschieden wurden; c) und b) EK-5, c) - e) EK-6. Dargestellt sind absolute Sr-Konzentrationen in
der CGO-Schicht. Die Anpassung gemäß Gleichung 6.2 ist eingetragen. Die x-Achse ist bei allen Graphen
gleich skaliert, die y-Achse ist in Abbildung a) und b), sowie in den Abbildungen c) - e) gleich skaliert.
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G. Sr-Diffusionsprofile in CGO
a) CGO @ 600 ◦C, EK-7; 477 ◦C, 160 min b) CGO @ 600 ◦C, EK-7; 565 ◦C, 36 min
c) CGO @ 400 ◦C, EK-8; 485 ◦C, 38 min d) CGO @ 400 ◦C, EK-8; 565 ◦C, 10 min
e) CGO ohne Heizung, EK-9; 485 ◦C, 38 min f) CGO ohne Heizung, EK-9; 565 ◦C, 10 min
Abbildung G.2: Diffusionsprofile von CGO-Schichten, die bei 600 ◦C (EK-7) und 400 ◦C (EK-8),
sowie ohne Substratheizung (EK-9) abgeschieden wurden. Dargestellt sind absolute Sr-Konzentrationen in
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MBE Molekularstrahlepitaxie (molecular beam epitaxy)
OCV Offene Zellspannung (open circuit voltage)
REM Rasterelektronenmikroskop
SIMS Sekundärionenmassenspektrometrie
SOFC Festoxid-Brennstoffzelle (solid exide fuel cell)
TEC Thermischer Ausdehnungskoeffizient (thermal expansion coefficient)
UI Spannung-Strom
XRD Röntgendiffraktometrie (X-ray diffraction)









∆G0 [kJ/mol] Änderung der Gibbsenergie bei Standardbedingungen
dhkl [m] Kristallgitterebenenabstand
η [V] Überspannung









µ [kJ/mol] Chemisches Potential
ω [Hz] Kreisfrequenz
p [bar] Partialdruck
p0 1 atm Standarddruck









z – Anzahl bei Reaktionen übertragene Elektronen
Z , Z [Ω] Impedanz
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